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Abstract
Complex oxides are interesting materials to be applied in new sensor and actuator research
and development. The controlled deposition of high-quality thin ﬁlms is crucial to achieve
their technical implementation in electronic devices. The combination of the pulsed laser
deposition (PLD) growth technique and the in-situ reﬂection high energy electron diﬀraction
(RHEED) characterization technique, enables the application of new and innovative concepts
with respect to the fabrication of high-quality thin ﬁlms in a two-dimensional growth mode. In
this thesis the growth of semi-conducting zinc oxide, magnetic lanthanum-calcium manganite
and multiferroic superlattices is investigated and optimized with respect to their application
in multi-layered electronic devices.
First, the in-situ RHEED-PLD-system as well as the process of fabrication and litho-
graphically patterning of thin ﬁlms was enhanced, optimized and automated. In addition a
new target carrousel was constructed and successfully integrated in the PLD-system and pro-
cess. Then the synthesis of polycrystalline targets composed of ZnO, ScAlMgO4, BaTiO3 and
La1−xCaxMnO3 as well as the preparation of substrate surfaces of SrTiO3, NdGaO3, LaAlO3,
MgO, LSAT and sapphire was reﬁned and optimized.
Following this, new growth concepts as basis for p-type doping of zinc oxide were investi-
gated. The in-situ RHEED-characterization was used and due to a two-dimensional growth
mode intensity oscillations have been observed having an oscillation period corresponding
to one charge-neutral molecular layer of ZnO being deposited. By applying the pulsed laser
interval deposition (PLID) technique two-dimensional growth of zinc oxide on GaN/Saphir
substrates was imposed demonstrating an improvement for fabricating hybrid applications.
The PLD-growth of La1−xCaxMnO3 was optimized making it possible to grow the material
in a two-dimensional growth mode using the method of continuous deposition and equally the
PLID-technique. With both techniques RHEED-intensity oscillations have been observed. In
addition the dependence of the structural, magnetical and electrical properties of the thin
ﬁlms as a function of the calcium concentration was investigated.
By using the in-situ RHEED-PLD-technique high-quality superlattices composed of alter-
nating layers of ferromagnetic La0,67Ca0,33MnO3 and ferroelectric BaTiO3 were grown up to
thicknesses of 195 layers. The dependence of the magnetic properties of the superlattices from
the thickness of the BaTiO3 layer indicates a potential multiferroic coupling.
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Kurzfassung
Komplexe oxidische Materialien lassen sich aufgrund interessanter Eigenschaften als elektri-
sche Sensoren, Aktoren und in Bauelementen nutzen. Voraussetzung für die technische Nut-
zung der Eigenschaften ist das kontrollierte Wachstum qualitativ hochwertiger dünner Schich-
ten. Die Kombination der Wachstumsmethode der gepulsten Laserdeposition (PLD) mit der
in-situ Charakterisierungstechnik des reﬂection high energy electron diﬀraction (RHEED) er-
möglicht die Anwendung innovativer Konzepte zur Herstellung von oxidischen Schichten hoher
Qualität in einem zweidimensionalen Wachstumsmodus. Im Rahmen dieser Arbeit wird das
Wachstum von halbleitendem Zinkoxid, von magnetischem Lanthankalziummanganat und von
multiferroischen Supergittern in Hinblick auf die Anwendung in mehrlagigen Bauelementen
untersucht und optimiert.
Zunächst wurden das in-situ RHEED-PLD-System und der Prozess der Herstellung und
Strukturierung weiterentwickelt, optimiert und automatisiert. Ein neuartiger Targetwechs-
ler wurde konstruiert, in die Anlage integriert und erfolgreich zum Wachstum von Multila-
gen eingesetzt. Die Herstellung von keramischen Targets aus ZnO, ScAlMgO4, BaTiO3 und
La1−xCaxMnO3 sowie die Vorbehandlung von Substratoberﬂächen der Materialien SrTiO3,
NdGaO3, LaAlO3, MgO, LSAT, Saphir wurden weiterentwickelt und optimiert.
Als Voraussetzung für die p-Dotierung des Materials Zinkoxid wurden innovative Wachs-
tumskonzepte untersucht und angewendet. RHEED-Oszillationen, die dem Wachstum ei-
ner ladungsneutralen Lage zugeordnet werden können, konnten beobachtet werden. Mit der
Methode der pulsed laser interval deposition (PLID) wurde Zinkoxid zweidimensional auf
GaN/Saphir aufgewachsen. Dies zeigt eine Möglichkeit auf für die Verbesserung der Herstel-
lung von qualitativ hochwertigen Hybrid-Bauelementen aus Galliumnitrid und Zinkoxid.
Das Wachstum von La1−xCaxMnO3 wurde optimiert. Sowohl mit der Methode der konti-
nuierlichen Deposition als auch mit der PLID-Methode konnte das Material zweidimensional
unter der Beobachtung von RHEED-Oszillationen aufgewachsen werden. Die Abhängigkeit der
strukturellen, magnetischen und elektrischen Eigenschaften von der Kalziumdotierung wird
diskutiert.
Darüber hinaus wurden Supergitter aus alternierenden Lagen von ferromagnetischem
La0,67Ca0,33MnO3 und ferroelektrischem BaTiO3 mit Kontrolle über die in-situ RHEED-
Charakterisierung in sehr guter struktureller Qualität der Schichten und Grenzﬂächen bis
hin zu 195 Lagen aufgewachsen. Auf eine mögliche magneto-elektrische Kopplung deutet die
Abhängigkeit der magnetischen Eigenschaften von der Dicke der BaTiO3-Lage hin.
v
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Einführung
Oxidische Materialien weisen eine Vielzahl faszinierender Eigenschaften auf und zeigen be-
merkenswerte Phänomene, die sich vielfältig in Form von elektrischen und opto-elektronischen
Bauelementen, Sensoren und Aktoren für die praktische Anwendung nutzen lassen (vgl. z. B.
[1, 2]). Insbesondere die Eigenschaften dünner Schichten unterscheiden sich von denen kom-
pakter dreidimensional ausgedehnter kristalliner Materialien (vgl. z. B. [3]). Dabei spielen die
Grenzﬂächen eine entscheidende Rolle [4], wie z. B. bei der Entstehung von zweidimensionalen
Elektronengasen an der Grenzﬂäche von auf Strontiumtitanat aufgewachsenem Lanthanalumi-
nat (vgl. [5, 6]). Für die Anwendung sind der Riesenmagnetwiderstandseﬀekt (giant magneto
resistance) GMR-Effekt [7] und der kollossale Magnetwiderstandseﬀekt (colossal magneto re-
sistance) CMR-Effekt [8] sowie Materialien, die multiferroische Eigenschaften aufweisen [9],
interessant. Multiferroische Materialien lassen sich als Dünnschichten (vgl. z. B. [10]) oder
Multilagen (vgl. z. B. [11]) realisieren.
Essentielle Voraussetzung für die technische Nutzung der Eigenschaften der oxidischen Ma-
terialien ist kontrolliertes Wachstum von qualitativ hochwertigen dünnen Schichten. Insbeson-
dere bei Mehrlagenbauelementen sind die strukturelle Qualität sowie die Rauigkeit der Ober-
bzw. Grenzﬂächen entscheidend. Die beste Qualität ergibt sich, wenn das Material in einem
zweidimensionalen Modus aufwächst (vgl. z. B. [12]). Dem Wachstumsprozess kommt daher
eine hohe Bedeutung zu. Nur über eine präzise Kontrolle der chemischen Zusammensetzung,
der Anordnung der Atome, der Morphologie und der Dicke der Lagen ist die Entwicklung von
Mehrlagenbauelementen möglich. Eine Verbesserung der Wachstumstechniken und -prozesse
zur Herstellung qualitativ hochwertiger dünner Schichten und Supergitter eröﬀnet vielfälti-
ge Möglichkeiten für die Entwicklung von Funktionsschichten aus oxidischen Materialien in
Hinblick auf die Anwendung in Bauelementen, Sensoren und Aktoren.
Zum Wachstum komplexer oxidischer Materialien eignet sich besonders die Technik der
gepulsten Laserdeposition (PLD) (vgl. z. B. [13]). Eine Deposition des Materials ist bei hohen
Sauerstoﬀhintergrunddrücken möglich. Die Methode basiert auf der gepulsten Ablation von
Material mittels eines hochenergetischen Lasers. Das Wachstum ﬁndet außerhalb des ther-
modynamischen Gleichgewichts statt. Unter geeigneten Bedingungen begünstigt die PLD-
Methode das zweidimensionale Wachstum. Wegen der kurzen Dauer des Laserpulses ﬁndet
zum einen eine hohe Übersättigung des Plasmas und zum anderen eine Trennung von De-
position und Wachstum durch Rekristallisation und Reorganisation statt. Dadurch werden
kinetische Vorgänge an der Oberﬂäche begünstigt, die das zweidimensionale Auffüllen der
Lage gegenüber dem dreidimensionalen Wachstum bevorzugen [13,14].
Zur Charaktersierung, Kontrolle und Optimierung des Wachstums eignet sich insbeson-
dere das Verfahren des RHEED (reﬂection high energy electron diﬀraction). Die Methode ist
sehr oberﬂächensensitiv und eignet sich zum einen zur Charakterisierung der strukturellen
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Qualität der aufwachsenden Schichten über das Beugungsmuster und zum anderen zur Be-
stimmung der Wachstumsgeschwindigkeit beim zweidimensionalen Lagenwachstum über die
Auswertung des oszillierenden Verlaufs der Intensität der Reﬂexe des Beugungsmusters. Ins-
besondere beim Wachstum von Multilagen ist die in-situ Kontrolle der Lagendicke sowie der
Qualität der Grenzﬂächen möglich. Mit der Entwicklung des Hochdruck-RHEED-Systems [15]
ist der in-situ Einsatz beim Wachstum oxidischer Materialien mit der Technik der gepulsten
Laserdeposition möglich. Durch die Kombination der Wachstumsmethode der gepulsten Laser-
deposition mit der Charakterisierungsmethode des in-situ-RHEED wird es über die Technik
der PLID (pulsed laser interval deposition) [16] bei geeigneten Parametern möglich, oxidi-
sche Materialien zweidimensional unter Bedingungen aufzuwachsen, bei denen normalerweise
dreidimensionales Wachstum vorherrschend ist.
Diese Arbeit beschäftigt sich mit in-situ RHEED-Untersuchungen des PLD-Wachstums
von oxidischen Multilagen für die Entwicklung von Bauelementen. Die Optimierung des Wachs-
tums erfolgt in Hinblick auf die Anwendung in mehrlagigen Strukturen. Dazu werden die
Schichten strukturell, magnetisch und elektrisch charakterisiert. Es wird u. a. untersucht, in-
wieweit es durch den Einsatz innovativer Konzepte möglich ist, die Wachstumsbedingun-
gen derart zu beeinﬂussen, dass sich der zweidimensionale Wachstumsmodus einstellt. Zur
Entwicklung von Bauelementen sind meist mehrere Funktionsschichten mit unterschiedlichen
physikalischen und elektrischen Eigenschaften notwendig. Im Rahmen dieser Arbeit wird das
Wachstum von halbleitendem Zinkoxid, magnetischem Lanthankalziummanganat und von
multiferroischen Supergittern in Hinblick auf die Anwendung in mehrlagigen Bauelementen
untersucht und optimiert.
Materialien
Zinkoxid ist als halbleitendes oxidisches Material für die Herstellung von Bauelementen ge-
eignet (vgl. z. B. [1, 17, 18]). Aufgrund seiner direkten Bandlücke im UV-Bereich sind pn-
Übergänge für die Realisierung von opto-elektronischen Anwendungen interessant. Das Wachs-
tum der Schichten (vgl. z. B. [19–21]) und eine reproduzierbare, hinreichende und stabile
p-Dotierung (vgl. z. B. [18, 22, 23]) sowie die Herstellung von Bauelementen basierend auf
Zinkoxid (vgl. z. B. [24–27]) sind Gegenstand aktueller Forschung.
Die Verbindung La1−xCaxMnO3 weist in Abhängigkeit von der Kristallstruktur und der
chemischen Zusammensetzung interessante physikalische Eigenschaften auf, die sich durch von
außen einwirkende Einﬂüsse verändern lassen (vgl. z. B. [28]). Im Bereich 0, 2 ≤ x ≤ 0, 5 exis-
tiert für tiefe Temperaturen eine stabile ferromagnetische metallische Phase. Außerdem zeigt
das Material einen intrinsischen Magnetowiderstandseﬀekt, den CMR-Eﬀekt [8]. Daher ist
die Untersuchung des Wachstums der dotierten Manganate neben dem besseren Verständnis
der physikalischen Phänomene an den Phasengrenzen auch für den praktischen Einsatz des
Materials, z. B. als Magnetfeldsensoren, interessant. Das Wachstum qualitativ hochwertiger
Schichten sowie die detaillierten Untersuchungen der Materialeigenschaften sind Vorausset-
zung für die Anwendung der Verbindung als Funktionsschicht in Mehrlagenbauelementen.
Multiferroische Materialien sind durch das Auftreten mehrerer ferroischer Eigenschaften
in derselben Phase gekennzeichnet. Dadurch ergeben sich Wechselwirkungen in der Beein-
ﬂussung der ferroischen Eigenschaften. Besonders interessant sind die magneto-elektrischen
multiferroischen Materialien. In dieser Materialklasse ist es möglich, die elektrische Polarisie-
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rung zusätzlich über das magnetische Feld und ebenso die Magnetisierung über das elektrische
Feld zu beeinﬂussen. Neben dem besseren grundlegenden Verständnis der Mechanismen der
Multiferroizität bietet die Kopplung mehrerer ferroischer Eigenschaften einen weiteren Frei-
heitsgrad in Hinblick auf die Entwicklung von Bauelementen. Dies hat, z. B. für die weitere
Verkleinerung von Bauelementen, Vorteile. Durch die Verwendung multifunktionaler Mate-
rialien ist es möglich, dass ein Bauelement mehrere Aufgaben übernimmt. Außerdem ergeben
sich aus der Kopplung der Eigenschaften neue Anwendungsmöglichkeiten, wie z. B. eine Spei-
cherung von Daten über magnetische Domänen, die über ein elektrisches Feld geschrieben
und/oder ausgelesen werden können [9, 11].
Die Realisierung magneto-elektrischer multiferroischer Materialien ist schwierig. Eine Mög-
lichkeit besteht in mehrphasigen multiferroischen Systemen. Dabei wird die Multiferroizität
durch die Kombination mehrerer einphasiger ferroischer Materialien erzeugt. Diese künstlichen
Materialien bestehen aus alternierenden ferromagnetischen und ferroelektrischen Lagen, die zu
einem Supergitter kombiniert werden. Die elektrischen und magnetischen Eigenschaften sowie
die Qualität der Multilagenstruktur sind stark von der strukturellen Qualität der einzelnen
Lagen sowie der Grenzﬂächen abhängig. Auch bei der multiferroischen Kopplung spielt die
Verspannung der epitaktisch gewachsenen Lagen eine wichtige Rolle. Dem Wachstumsprozess
kommt daher eine hohe Bedeutung für die Herstellung der für die Anwendung relevanten
qualitativ hochwertigen Multilagen zu [11,29,30].
Kapitelübersicht
Diese Arbeit ist in vier Kapitel gegliedert: Grundlagen, Experimentelles, Präparation und
Ergebnisse.
Im Kapitel Grundlagen werden die theoretischen Grundlagen erläutert. Dabei wird zu-
nächst auf die Eigenschaften der im Rahmen dieser Arbeit aufgewachsenen Materialien ein-
gegangen. Anschließend wird das Wachstum von dünnen Schichten unter Berücksichtigung
der sich aus der Methode der gepulsten Laserdeposition (PLD) ergebenden Besonderheiten
erläutert. Abschließend werden die Analysemethoden zur Charakterisierung des Wachstums
von Dünnschichten und Multilagen vorgestellt. Dabei wird insbesondere auf das Beugungs-
verfahren des in-situ-RHEED eingegangen.
Das zweite Kapitel, Experimentelles, dient der Erläuterung des für das Wachstum und
die Charakterisierung der Schichten erforderlichen experimentellen Hintergrunds. Es wird ins-
besondere auf den Aufbau sowie die wichtigen Parameter und Besonderheiten der in-situ
RHEED-PLD-Anlage eingegangen. Die vorgenommenen Umbauten, Anpassungen und Ver-
besserungen in Hinblick auf das Multilagenwachstum werden erläutert. Die Konstruktion des
Targetwechslers für das Wachstum von Multilagen wird vorgestellt. Abschließend wird auf die
Speziﬁkation der Charakterisierungsmethoden eingegangen.
Im Kapitel Präparation wird auf die Arbeiten, die zur Herstellung und Charakterisierung
von Dünnschichten, Multilagen und Bauelementen notwendig sind, eingegangen. Zunächst
wird die Optimierung und Herstellung der Targets vorgestellt. Die Oberﬂächen der Substra-
te haben Einﬂuss auf die strukturellen und physikalischen Eigenschaften des aufwachsenden
Materials. Voraussetzung für das Wachstum von qualitativ hochwertigen Schichten und Mehr-
lagenbauelementen ist eine atomar glatte, einheitlich terminierte Substratoberﬂäche. Optimie-
rung, Weiterentwicklung und Anwendung der Vorbehandlung der Substrate werden erläutert.
Anschließend wird auf den Prozessablauf der Schichtherstellung sowie der strukturellen Cha-
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rakterisierung eingegangen. Für die elektrische Vermessung sowie zum Einsatz der Schichten
und Multilagen als Sensoren und Bauelemente ist eine Strukturierung sowie das Anbringen
von ohmschen Kontakten erforderlich. Die Entwicklung und Optimierung des Prozesses der
Strukturierung der Proben bildet den Abschluss dieses Kapitels.
Im abschließenden Kapitel werden die Ergebnisse des Wachstums der Schichten und Mul-
tilagen vorgestellt und diskutiert. Der erste Abschnitt beschäftigt sich mit dem Wachstum
von Zinkoxid. Zunächst werden die Ergebnisse des konventionellen Wachstums von Zinkoxid
auf dem standardmäßig als Substratmaterial eingesetzten Saphir beschrieben. In Hinblick auf
eine p-Dotierung und den Einsatz von Zinkoxidschichten in Mehrlagenbauelementen sind in-
novative Konzepte erforderlich, wie die Anwendung der PLID-Methode und das Wachstum
gitterangepasster Zwischenschichten aus ScAlMgO4. Das innovative Wachstum von Zinkoxid
wird vorgestellt.
Im zweiten Abschnitt werden die Untersuchungen und Optimierungen an dotiertenManga-
naten beschrieben. Zunächst wird die Untersuchung des Wachstums vorgestellt. Anschließend
wird der Einﬂuss der Kalziumdotierung auf die strukturellen, magnetischen und elektrischen
Eigenschaften diskutiert. Abschließend werden die im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten
magneto-optischen Kerr-Eﬀekt-(MOKE-)Messungen an Manganatschichten vorgestellt.
Der letzte Abschnitt des Kapitels behandelt das Wachstum von multiferroischen Super-
gittern. Zunächst wird auf die Optimierung des Wachstums der einzelnen Lagen aus ferro-
elektrischem Bariumtitanat und ferromagnetischem Lanthankalziummanganat in Hinblick auf
Multilagen eingegangen. Anschließend werden das Wachstum der multiferroischen Supergitter
und die Untersuchung der Eigenschaften vorgestellt.
Die Arbeit schließt mit der Zusammenfassung und dem Ausblick auf mögliche weiterfüh-
rende Arbeiten.
Kapitel 1
Grundlagen
Im Folgenden werden die theoretischen Grundlagen für diese Arbeit erläutert. Dabei wird zu-
nächst auf die Eigenschaften der im Rahmen der Arbeit aufgewachsenen Materialien eingegan-
gen. Anschließend werden die theoretischen Grundlagen zum Wachstum von Dünnschichten
unter Berücksichtigung der sich aus der Methode der gepulsten Laserdeposition ergebenden
Besonderheiten erläutert. Abschließend werden die zur Charakterisierung der zum Wachstum
von Dünnschichten und Multilagen wichtigen Methoden behandelt. Dabei wird insbesondere
auf die Methode des reﬂection high energy electron diﬀraction (RHEED) eingegangen. Die
Vorzüge der in-situ Kontrolle des Wachstums werden erläutert.
1.1 Materialien
Die Arbeit befasst sich mit dem kristallinen Wachstum oxidischer Materialien auf einkristalli-
nen Substraten. Es existiert eine Vielzahl von oxidischen Materialien, die sehr unterschiedliche
Eigenschaften aufweisen. Diese Materialien eignen sich in Form von dünnen Schichten für die
Anwendung in elektronischen Bauelementen. Dünnschichten sind Materialien, die durch Kon-
densation von einzelnen atomaren oder molekularen Einheiten entstehen und Schichtdicken
aufweisen, die geringer als einige Mikrometer sind [31]. Die Materialien haben in der Form
von dünnen Schichten andere Eigenschaften als die entsprechenden kristallinen Materialien
ohne Einschränkung in der räumlichen Ausdehnung. Aufgrund ihrer Eigenschaften sind oxi-
dische Materialien sehr interessant in Hinblick auf ihren Einsatz als Funktionsschichten in
elektronischen Bauelementen.
In den folgenden Abschnitten wird auf die im Rahmen dieser Arbeit aufgewachsenen Mate-
rialien eingegangen. Dazu zählen der oxidische Halbleiter Zinkoxid, die dotierten ferromagne-
tischen Manganate, das ferroelektrische Bariumtitanat sowie die multiferroischen Materialien.
Die Grundlagen von Kristallgittern sind in komprimierter Form im Anhang A.3 dargestellt.1
1.1.1 Zinkoxid als oxidischer Halbleiter
Zinkoxid ist ein oxidisches Material, das halbleitend ist mit einer direkten Bandlücke im
ultravioletten Bereich. Es ist daher interessant für optoelektronische Anwendungen und eignet
sich zur Kombination mit anderen oxidischen Funktionsschichten in Bauelementen.
1Für einen detaillierten Überblick sei an dieser Stelle auf die Grundlagenbücher zur Festkörperphysik ver-
wiesen [32–34].
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Im Folgenden sind die strukturellen Eigenschaften aufgeführt. Anschließend werden die
physikalischen Eigenschaften des Materials beschrieben. Ein guter und umfassender Überblick
über Grundlagen, Materialeigenschaften und Anwendungen von Zinkoxid ist in [35] gegeben.
1.1.1.1 Kristallstruktur
Grundsätzlich kann Zinkoxid in drei Kristallstrukturen vorkommen: in der Wurtzit-Struktur,
in der Zinkblende-Struktur und in der gleichen Struktur wie das Rochelle-Salz. Die thermody-
namisch stabile Struktur ist unter normalen Bedingungen die Wurtzitstruktur. Die Zinkblen-
destruktur kann auf kubischen Substraten induziert werden. Die Struktur des Rochelle-Salz
entsteht nur bei hohen Drücken.
Die Wurtzitstruktur wird durch die Raumgruppe P63mc (Hermann-Mauguin) bzw. C46v
(Schoenﬂies) beschrieben. Jedes Zn2+-Kation und jedes O2−-Anion ist tetraedisch von jeweils
vier Ionen des anderen Materials umgeben. Die Bindung zwischen den Ionen liegt energetisch
an der Grenze zwischen einer kovalenten Bindung und einer Ionenbindung. Abbildung 1.1 zeigt
in Teil (a) die schematische Darstellung der Wurtzitstruktur und in Teil (b) die Projektion
dieser Struktur auf die Grundﬂäche [35,36].
O
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Abbildung 1.1: Schematische Darstellung der Wurtzitstruktur des Zinkoxids. (a) hexagonales Kris-
tallgitter, (b) Projektion des Kristallgitters auf die (0001)-Grundﬂäche. Die Orientierungen (1120) und
(1100) sind in der Zeichnung markiert.
Die Einheitszelle der Wurtzitstruktur ist hexagonal (vgl. Abb. 1.1). Ionen einer Sorte sind
in einer Ebene jeweils auf einem Hexagon angeordnet. Dabei sind die Ionen an den Ecken und
in der Mitte des Sechsecks platziert. Die Gitterkonstanten liegen bei a ≈ 0, 32498 nm sowie
c ≈ 0, 52006 nm und können u. a. in Abhängigkeit von der Temperatur, der Gitterverspannung
sowie von den Kristallfehlern variieren.
Die räumliche Struktur entlang der c-Achse besteht aus einer alternierenden Abfolge von
Flächen mit Sauerstoﬃonen und Flächen mit Zinkionen. Diese sind in der Stapelfolge der hexa-
gonal dichtesten Packung angeordnet. Der Abstand der Bindungslänge zwischen einem Zink-
und einem Sauerstoﬃon entlang der c-Achse entspricht ca. 0, 375 · c. Die (0001)-Oberﬂäche
des Kristalls ist daher entweder zink- oder sauerstoﬀterminiert, d. h. sie kann entweder aus
Zinkkationen oder aus Sauerstoﬀanionen bestehen. Da an der Oberﬂäche in einem Fall nur
positiv geladene Ionen und im anderen Fall nur negativ geladene Ionen vorhanden sind, spricht
man auch von Zn-polarer bzw. O-polarer Oberﬂäche. Die O-polare, sauerstoﬀterminierte bzw.
sauerstoﬀreiche Oberﬂäche ist stabiler.
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Abbildung 1.1 (b) zeigt die Projektion der Kristallstruktur auf die hexagonale Grundﬂäche.
Außerdem sind die (1120)- und (1100)-Ebenen des Kristalls eingezeichnet. In Tabelle 1.1 sind
die strukturellen Parameter der Wurtzitstruktur des Materials Zinkoxid dargestellt.
Kristall- Gitterparameter Ausdehnungs- Raumgruppe
struktur koeﬃzienten
hexagonal a = 0, 32498 nm α⊥c = 4, 75× 10−6 1K P63mc
c = 0, 52066 nm α∥c = 2, 9× 10−6 1K C46v
Tabelle 1.1: Strukturelle Parameter der Wurtzitstruktur von Zinkoxid [35,36]
1.1.1.2 Materialeigenschaften
Aufgrund seiner Eigenschaften ist Zinkoxid als Material für optoelektronische Anwendungen
interessant. Zinkoxid hat bei Raumtemperatur eine Bandlücke mit direktem Übergang von ca.
3, 3 eV. Der strahlende Übergang wird durch Exzitonen beeinﬂusst. Aufgrund der relativ hohen
Exzitonen-Bindungsenergie von 60meV ist Zinkoxid ein eﬃzienter UV-Emitter mit geringer
Bandweite [36]. Für Details und Untersuchungen zur Bandstruktur sei auf [35] verwiesen. Ein
Überblick über wichtige Materialeigenschaften des Zinkoxids ist in Tabelle 1.2 gegeben.
Eigenschaften von Zinkoxid
physikalisch Schmelzpunkt Dichte
TS = 2242K ρ = 5, 67 gcm3
optoelektronisch Bandlücke Exzitonen-Bindungsenergie
(bei 300K) Eg = 3, 27 eV EEB = 60meV
elektrisch2 Beweglichkeit Ladungsträgerkonzentration
(bei 300K) µ = 205 cm2V s n = 6, 0 · 1016 cm−3
Tabelle 1.2: Ausgewählte Materialeigenschaften von Zinkoxid. Für weitere Details siehe [35,36].
2Die in der Tabelle für Beweglichkeit µ und die Ladungsträgerkonzentration n angegebenen Zahlenwerte
entsprechen Werten von sehr guten Schichten (vgl. auch [35, 37]). In der Literatur ﬁndet man eine weite
Streuung der Beweglichkeiten µ und Ladungsträgerkonzentrationen n von polykristallinen gesinterten Proben,
aufgewachsenen Dünnschichten und gezüchteten Einkristallen aus Zinkoxid (vgl. z. B. [35,38,39]).
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Die Leitfähigkeit in Halbleitern hängt stark von den vorherrschenden Streumechanismen
ab. Die Streuung der Ladungsträger ﬁndet an Abweichungen von der Symmetrie der Kris-
tallstruktur statt, d. h. hauptsächlich an Kristallfehlern und Fremdatomen, an optischen und
akustischen Phononen sowie eindotierten ionisierten Störstellen. Aufgrund von natürlich im
Kristall vorhandenen Defekten sowie des Zinküberschusses sind nicht explizit dotierte Zink-
oxidkristalle n-leitend. Die Werte für die Kristalle unterscheiden sich in Abhängigkeit von
Wachstumsmethode und Dotierung. Bei Dünnschichten haben im Unterschied zu Kristallen
die Schichtdicke und das Substrat zusätzlichen Einﬂuss auf die elektrischen Parameter. Die
Transporteigenschaften sind außerdem stark abhängig von der Temperatur. Für den Einsatz
von Zinkoxid in optoelektronischen Bauelementen ist eine stabile und reproduzierbare p- sowie
n-Dotierung der Schichten erforderlich. Die n-Dotierung von Zinkoxidschichten ist Stand der
Technik. Eine stabile reproduzierbare p-Dotierung ist Gegenstand aktueller Forschung [36].
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Abbildung 1.2: Schematische Darstellung des Zusammenhangs zwischen mechanischer, thermischer
und elektrischer Energie sowie deren gegenseitiger Beeinﬂussung. Die mechanische Spannung σ be-
stimmt die Dehnung ϵ, die Temperatur T die Entropie S und das elektrische Feld E die elektrische
Verschiebungsdichte D. Die aus den Wechselwirkungen resultierenden Eﬀekte sind in der Zeichnung
markiert (angelehnt an [35]).
Zinkoxid hat eine Vielzahl weiterer Eigenschaften, wie z. B. Piezo- und Pyroelektrizität,
die es als Material für die Anwendung in Dünnschichtbauelementen interessant werden lassen.
In Abbildung 1.2 sind schematisch die Zusammenhänge zwischen mechanischer, thermischer
und elektrischer Energie und die daraus resultierenden Eﬀekte dargestellt. Einige mögliche
Anwendungen von Zinkoxidschichten sind: optisch transparente Transistoren, eﬃziente blaue
Leuchtdioden, Sensoren zur Detektion von Gasen, Photodetektoren sowie Laser und Solarzel-
len auf der Basis von Nanostrukturen.
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1.1.2 Die dotierten Manganate
Die Materialklasse der dotierten Manganate ist sowohl für die Untersuchung von physikali-
schen Phänomenen als auch für die praktische Anwendung in elektronischen Bauelementen
und Sensoren interessant [28].
In Abhängigkeit von der chemischen Zusammensetzung des Materials und der detaillierten
Kristallstruktur sowie von außen einwirkenden Einﬂüssen, wie Magnetfeld, Druck und Umge-
bungstemperatur, bilden die Manganate unterschiedliche Phasen aus. Bei der Entstehung der
Phasen hat die Korrelation zwischen den Elektronen entscheidenden Einﬂuss. An den Grenzen
zwischen den Phasen treten einige physikalische Eﬀekte auf, die noch nicht abschließend ver-
standen und damit Gegenstand der aktuellen Forschung sind. Die Untersuchung dieser Eﬀekte
und auftretender Inhomogenitäten in den Phasen ermöglichen zudem ein besseres Verständnis
des Verhaltens von Elektronen in Kristallen.
Für die praktische Anwendung ist die Veränderung des elektrischen Widerstands beim
Anlegen eines Magnetfelds von entscheidender Bedeutung. Schon kleine magnetische Felder
führen zu einer großen Änderung des elektrischen Widerstands. Dieser magnetoresistive Eﬀekt
wird aufgrund der großen (bzw. kolossalen) Widerstandsänderung als CMR-(colossal magne-
to resistance-)Effekt bezeichnet und macht die Materialien z. B. als Sensoren zur Detektion
von Magnetfeldern interessant. Die Magnetoresistivität ist eine intrinsische Eigenschaft des
Materials.
Die Arbeit beschäftigt sich mit der chemischen Verbindung La1−xCaxMnO3 (LCMO). Die-
se Verbindung hat für tiefe Temperaturen im Bereich 0, 2 ≤ x ≤ 0, 5 eine stabile ferromagne-
tische metallische Phase und weist einen für die Anwendung wichtigen deutlich ausgeprägten
magnetoresistiven Eﬀekt auf. Im Folgenden wird zunächst auf die Kristallstruktur von LCMO
eingegangen und das Phasendiagramm der Verbindung wird erläutert. Anschließend wird der
CMR-Eﬀekt beschrieben. Es wird auf den Leitfähigkeitsmechanismus, die Phasenseparation
im Nanometerbereich und die Parameter, welche die Eigenschaften der Verbindung beeinﬂus-
sen, eingegangen. Ein guter Überblick über die Physik der Manganate ﬁndet sich in [28].
1.1.2.1 Kristallstruktur
Das Material La1−xCaxMnO3 (LCMO) kristallisiert in der kubischen Perowskitstruktur. Pe-
rowskite sind eine Klasse von Verbindungen mit der Summenformel ABX3, wobei die Buchsta-
ben A und B jeweils ein Kation sowie X ein Anion repräsentieren. Diese Perowskitstruktur ist
nur für bestimmte Größenverhältnisse der Ionenradien stabil. Aus den Ionenradien lässt sich
der Goldschmidtsche Toleranzfaktor α bestimmen, der sich gemäß nachfolgender Gleichung
deﬁniert [40]:
RA +RX = α
√
2 (RB +RX) (1.1)
Der Wertebereich des Goldschmidtschen Toleranzfaktors liegt bei 0, 75 ≤ α ≤ 1, 1. Für einen
Wert von α ≈ 1 ergibt sich ein kubisches Gitter, das sich mit zunehmender Abweichung
orthorhombisch verzerrt.
Die Ionen der Verbindung liegen in unterschiedlichen Valenzen vor. Das Lanthan- und
das Kalziumkation liegen drei- bzw. zweiwertig vor. Da das Sauerstoﬀanion zweifach negativ
geladen ist, muss zum Ladungsausgleich das Mangankation ebenfalls in zwei verschiedenen
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Wertigkeiten vorliegen. Das Mangankation liegt entweder dreifach oder vierfach positiv gela-
den vor. Der Anteil an vierwertigem Mangan wird durch den Kalziumanteil bestimmt. Die
Summenformel aus den einzelnen Ionen lautet:
La3+1−xCa2+x Mn3+1−xMn4+x O2−3 (1.2)
Der Toleranzfaktor α der Verbindung lässt sich aus den Radien der Ionen bestimmen und
ist damit abhängig vom Kalziumanteil x der Verbindung. Die Ionenradien lauten: La3+ =
0, 122 nm, Ca2+ = 0, 106 nm, Mn3+ = 0, 07 nm, Mn4+ = 0, 052 nm und O2− = 0, 132 nm.
Damit ergeben sich für den Toleranzfaktor der Verbindung La1−xCaxMnO3 Werte zwischen
reinem LaMnO3 und reinem CaMnO3 mit 0, 89 ≤ α ≤ 0, 915 [41].
Die Einheitszelle der Perowskitstruktur des La1−xCaxMnO3 ist in Abbildung 1.3 gezeigt.
An den Ecken des Würfels sind die Lanthan- bzw. Kalziumionen angeordnet. Das Manganka-
tion beﬁndet sich im Zentrum der Einheitszelle. Die Sauerstoﬃonen sind auf den Zentren der
Außenﬂächen platziert. Jedes Mangankation ist oktaedrisch von sechs Sauerstoﬃonen umge-
ben.
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Abbildung 1.3: Schematische Darstellung der Einheitszelle der Perowskitstruktur von
La1−xCaxMnO3. Die Kalzium- sowie die Lanthanionen sind auf den Eckpunkten und das Man-
ganion ist im Zentrum der Einheitszelle angeordnet. Die Sauerstoﬃonen sind ﬂächenzentriert auf den
Außenﬂächen der Einheitszelle positioniert. Die Manganionen sind von sechs oktaedrisch angeordneten
Sauerstoﬃonen umgeben.
Die Gitterkonstanten und Verzerrungen variieren mit dem Kalziumanteil. Die Materia-
lien CaMnO3 und LaMnO3 haben eine Gitterkonstante von 0, 373 nm bzw. 0, 390 nm [41].
Die Verbindung mit einem Kalziumanteil von x = 0, 3 hat z. B. eine Gitterkonstante von
0, 386 nm [42]. Die Kristallstruktur kann auch über die Raumgruppe Pnma beschrieben wer-
den. Entsprechende Gitterkonstanten und Atomabstände von LaMnO3 und CaMnO3 ﬁnden
sich in [43,44].
1.1.2.2 Phasendiagramm
In Abhängigkeit von der Temperatur und dem Kalziumanteil existiert La1−xCaxMnO3 in ver-
schiedenen Phasen. Das Einbringen von Kalzium in die Verbindung LaMnO3 ändert zum einen
das Verhältnis von den Mangankationen Mn3+ zu Mn4+ und zum anderen den Toleranzfaktor
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der Perowskitstruktur (vgl. z. B. [45]). Diese beiden Faktoren haben Einﬂuss auf die Materi-
aleigenschaften. Abbildung 1.4 zeigt eine schematische Darstellung des Phasendiagramms in
Abhängigkeit von der Temperatur und dem Kalziumanteil.
( 
 )
Abbildung 1.4: Schematische Darstellung des Phasendiagramms von La1−xCaxMnO3. In Abhängig-
keit von der Temperatur und dem Kalziumanteil sind die magnetischen Phasen des Materials gekenn-
zeichnet (vgl. z. B. [28]).
Oberhalb einer bestimmten Temperatur T zeigt das Material für alle Dotierungen pa-
ramagnetisches Verhalten. Unterhalb dieser Temperatur ist eine magnetische Ordnung der
Elektronenspins zu beobachten [46]. Je nach Kalziumanteil x liegen ferromagnetische, antifer-
romagnetische oder ladungsgeordnete Phasen vor. Die höchste Übergangstemperatur zwischen
der ferromagnetischen und der paramagnetischen Phase liegt bei ca. 260K.
Neben den magnetischen Eigenschaften haben die Phasen zusätzlich unterschiedliches
elektrisches Verhalten (vgl. z. B. [47]). Der ferromagnetische Bereich mit Kalziumdotierung
0, 2 ≤ x ≤ 0, 5 ist elektrisch leitend. Der paramagnetische Bereich mit den ungeordneten
Elektronenspins sowie die übrigen Bereiche zeigen elektrisch isolierendes Verhalten.
Die Phasen sind teilweise koexistent. Für relativ geringe Kalziumdotierungen existiert
ein ferromagnetisch isolierender und gleichzeitig ein ladungsgeordneter Bereich im Phasen-
diagramm. Für den Bereich mit einem Kalziumanteil von mehr als fünfzig Prozent existiert
ein antiferromagnetischer und begleitend ein ladungsgeordneter Bereich. An den Rändern
des Phasendiagramms liegt die gekantet antiferromagnetische Phase vor. Dieser Bereich ist
inhomogen und besteht aus ferromagnetischen und antiferromagnetischen Anteilen.
Bei Konkurrenz verschiedener Phasen treten interessante physikalische Eﬀekte auf [28].
Dies ist zum einen an den Grenzen zwischen den Phasen der Fall, zum anderen, wenn be-
stimmte Phasen koexistent auftreten, d. h. eine Entmischung der Phasen auf der Nanometer-
Längenskala auftritt. Interessant für die technische Anwendung ist der ferromagnetisch lei-
tende Bereich mit Kalziumdotierungen im Bereich 0, 2 ≤ x ≤ 0, 5. Durch die Konkurrenz
des metallisch ferromagnetischen Bereichs mit dem elektrisch isolierenden paramagnetischen
Bereich tritt der kolossale Magnetowiderstands-CMR-Eﬀekt auf.
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1.1.2.3 CMR-Eﬀekt
Beim CMR-(colossal magneto resistance-)Eﬀekt handelt es sich um einen magnetoresistiven
Eﬀekt mit negativem Koeﬃzienten. Ein magnetoresistiver Eﬀekt RMR zeichnet sich durch die
Änderung des elektrischen Widerstands bei Anlegen eines äußeren magnetischen Feldes H
aus. Die Größenordnung der Widerstandsänderung ist gegeben durch [28]:
RMR =
∆R
R
= (RH −R0)
RH
(1.3)
Dabei steht RH für den Wert des elektrischen Widerstands bei einem äußeren Feld der Stärke
H und R0 für den Wert des elektrischen Widerstands ohne angelegtes magnetisches Feld.
Die Entdeckung des magnetoresisitiven Eﬀektes an dotierten Manganaten reicht ca. zwan-
zig Jahre zurück [28]. Im Jahre 1989 wurde in [48] an Dünnschichten aus dem kubischen Pe-
rowskit mit gemischter Manganvalenz Nd0,5Pb0,5MnO3 der elektrische Widerstand in Abhän-
gigkeit von Temperatur und Magnetfeld vermessen. Es wurde eine Abnahme des elektrischen
Widerstands mit Anlegen des Magnetfeldes beobachtet. In [49] wurden im Jahre 1993 Magne-
totransportmessungen an epitaktisch auf SrTiO3-Substraten gewachsenen La1−xBaxMnO3-
Schichten durchgeführt. Dabei wurde beobachtet, dass das Anlegen eines Magnetfelds zu einer
Widerstandsabnahme führt, die ihren größten Eﬀekt in der Nähe der Curie-Temperatur hat.
Für diesen magnetoresistiven Eﬀekt wurde über Werte von bis zu 150% berichtet.
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Abbildung 1.5: CMR-Eﬀekt am La0,67Ca0,33MnO3-Dünnschichten. Darstellung der Leitfähigkeit ρ,
der Magnetisierung (M) und der Magnetoresistivität (RMR) in Abhängigkeit von der Temperatur [50]
Im Jahre 1994 entdeckten Jin et al. eine neue Größenordnung des magnetoresistiven Eﬀek-
tes [8]. Sie führten ihre Untersuchungen an einkristallinen, epitaktisch auf LaAlO3-Substraten
gewachsenen La1−xCaxMnOx-Dünnschichten durch. Dabei legten sie viel Wert auf die Opti-
mierung der Qualität und des Wachstums der Schichten. Sie erreichten dabei sehr hohe Werte
für die durch das Magnetfeld bedingte Widerstandsänderung. Der Wert bei 260K lag bei
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RMR = 1300%. Bei einer Temperatur von 77K lag der Wert sogar bei RMR = 127 000% (vgl.
Abb. 1.5). Da diese Werte um Größenordnungen die Magnetoresistivitätswerte des GMR-
(giant magneto resistance-) Eﬀekts übersteigen, wurde der Begriﬀ des kolossalen Magnetowi-
derstandseﬀektes (CMR - colossal magneto resistance) geprägt [50].
Die Zusammenhänge für das Auftreten der physikalischen Eﬀekte an den Manganaten
mit gemischter Manganvalenz wurden bis heute nicht im Detail verstanden [28]. Eine einfache
Veranschaulichung für das Auftreten des CMR-Eﬀektes liefert die Betrachtung des Zusammen-
spiels der elektrisch leitenden Phase mit den elektrisch nicht-leitenden Phasen. Ausgerichtete
Manganspins begünstigen die Leitfähigkeit, nicht geordnete Manganspins haben eine erhöhte
Streuung der Ladungsträger zur Folge und behindern die elektrische Leitfähigkeit. Erfolgt
durch das Anlegen eines äußeren Magnetfelds die Ausrichtung der vorher durch thermische
Relaxation nicht ausgerichteten Manganspins, ergibt sich eine deutliche Erhöhung der Leit-
fähigkeit und damit ein magnetoresistiver Eﬀekt.
Darüber hinaus ﬁnden sich Auﬀälligkeiten beim CMR-Eﬀekt, die auf Phaseninhomogeni-
täten hindeuten. Der höchste magnetoresistive Eﬀekt tritt nur unter Randbedingungen auf,
bei denen eine endliche Magnetisierung der Probe vorhanden ist, d. h. in der ferromagnetischen
Phase, in der durch die ausgerichteten Manganspins die Leitfähigkeit begünstigt wird (vgl.
z. B. Abbildung 1.5).
Die Inhomogenitäten der Phasen wurden auch in [51] mittels Rastertunnelspektroskopie-
Messungen an La0,7Ca0,3MnO3-Einkristallen sowie -Dünnschichten beobachtet. Dort konnte
im Submikrometerbereich die Koexistenz von metallischen und nicht-leitenden Bereichen in
der ferromagnetischen Phase nachgewiesen werden, und zwar bis hin zu Temperaturen, die
deutlich unterhalb der Curie-Temperatur lagen. Außerdem wurde festgestellt, dass Größe und
Struktur dieser Cluster stark vom Magnetfeld abhängig sind. Dies deutet darauf hin, dass der
CMR-Eﬀekt durch die Perkolation ferromagnetischer Domänen bewirkt wird.
Auch die qualitativ besten Manganatkristalle weisen intrinsische Inhomogenitäten auf [28].
Eine Phase besteht aus kleineren Bereichen bzw. Clustern im Nanometerbereich, die verschie-
dene Eigenschaften aufweisen, die vergleichbar sind mit denen der Phasen aus Diagramm
1.4. Zwischen den verschieden Phasenanteilen entsteht ein Wechselspiel, welches zu einer in-
homogenen Verteilung der Elektronen führen kann. Eine geringe Änderung der Umgebungs-
bedingungen kann die Verteilung der Inhomogenitäten konkurrierender Phasen beeinﬂussen
und somit zum Auftreten von physikalischen Phänomenen wie dem magnetoresistiven Eﬀekt
führen.
1.1.2.4 Elektrische Leitfähigkeit
Der Transport von Elektronen ﬁndet in den perowskitischen Manganaten nicht direkt zwischen
zwei magnetischen Manganionen statt, sondern über ein dazwischen liegendes diamagnetisches
Sauerstoﬃon, welches als Brücke dient [52]. Sowohl in reinem LaMnO3 als auch in reinem
CaMnO3 liegen die Manganionen in einer einheitlichen Valenz vor. Die Wechselwirkung der
Manganionen über das Sauerstoﬀanion wird durch den Superaustausch beschrieben (vgl. z. B.
[45]). Diese Art der Kopplung führt zu einer antiferromagnetischen Wechselwirkung, und
zwar bei LaMnO3 zu einem Typ-A-Antiferromagneten und bei CaMnO3 zu einem Typ-G-
Antiferromagneten [53].
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Abbildung 1.6: Energieniveaus des Manganions Mn3+. Dargestellt sind die Energieniveaus des d-
Orbitals als freies Ion sowie deren aufgehobene Entartung im perowskitischen Kristallfeld und nach
Jahn-Teller-Verzerrung.
Liegen in der Verbindung La1−xCaxMnO3 sowohl Lanthan- als auch Kalziumionen vor,
haben auch die Manganionen keine einheitliche Wertigkeit mehr. In diesem Fall erfolgt die
Wechselwirkung über die Sauerstoﬀbrücke zwischen den Manganionen Mn3+ und Mn4+. Bei
unterschiedlich gefüllten Orbitalen der Manganionen wird die Kopplung durch Superaustausch
durch eine andere Wechselwirkung überlagert, den Doppelaustausch. Im für die praktische
Anwendung interessanten Bereich La1−xCaxMnO3 von 0, 2 ≤ x ≤ 0, 5 liefert das Doppelaus-
tausch-Modell eine gute qualitative Beschreibung der elektrischen Leitfähigkeit. Das Modell
wurde von C. Zener vorgeschlagen (vgl. [54, 55]) und anschließend in [56] und [57] weiter-
entwickelt. Anders als bei identisch gefüllten Orbitalen führt der Doppelaustausch zu einer
ferromagnetischen Kopplung.
In Abbildung 1.6 ist die Besetzung der Energieniveaus der Manganionen Mn3+ und deren
aufgehobene Entartung im perowskitischen Kristallfeld sowie nach Jahn-Teller-Verzerrung
dargestellt. Die Elektronenstrukturen von Mn3+ und Mn4+ lauten [Ar]3d4 bzw. [Ar]3d3, d. h.
das d-Orbital ist mit 4 bzw. 3 Elektronen besetzt (vgl. z. B. [45]).
Das elektrische Feld der umliegenden Ionen, insbesondere das der Sauerstoﬀanionen, wirkt
auf die Elektronen der 3d-Schale. Auf die dxy-, dxz- und dyz-Orbitale wirkt aufgrund ihrer
Anordnung in Bezug auf die Sauerstoﬃonen eine geringere Coulomb-Abstoßung als auf die
dx2−y2- und d3z2−r2-Orbitale. Damit wird durch das Kristallfeld die Entartung der d-Orbitale
teilweise aufgehoben. Die dxy-, dxz- und dyz-Orbitale liegen damit energetisch tiefer und wer-
den als t2g-Orbitale bezeichnet. Die dx2−y2- und d3z2−r2-Orbitale liegen unter Einwirkung des
Kristallfeldes energetisch höher und werden auch eg-Orbitale genannt. Beim Mn4+ sind nur
die drei t2g-Orbitale mit Elektronen derselben Spinrichtung besetzt. Beim Mn3+ ist zusätzlich
das eg-Orbital mit einem Elektron derselben Spinrichtung besetzt (Hundsche Regel) [45,58].
Die-Orbitale des Mn3+-Ions erfahren eine zusätzliche Aufhebung der Entartung durch den
Jahn-Teller-Eﬀekt. Der das Mn3+-Ion umgebende Oktaeder aus Sauerstoﬃonen (vgl. Abb.
1.3) erfährt durch das Mn3+-Ion eine Verzerrung, d. h. eine Ausdehnung in z-Richtung und
eine Stauchung in der xy-Ebene. Dadurch werden alle Orbitale mit Anteilen in z-Richtung
in Richtung tieferer Energien verschoben. Da der Schwerpunkt jeweils erhalten bleibt, erfährt
nur das Mn3+-Ion einen Energiegewinn, da beim Mn4+-Ion das eg-Orbital nicht besetzt ist.
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Abbildung 1.7: Schematische Darstellung des Doppelaustauschprozesses zur Beschreibung der Elek-
tronenbewegung zwischen Manganionen unterschiedlicher Valenz
Für den elektrischen Leitungsprozess beim Doppelaustausch geht man davon aus, dass nur
die Elektronen des eg-Orbitals zur Leitfähigkeit beitragen und die Elektronen der t2g-Orbitale
lokalisiert sind. In Abbildung 1.7 ist die Elektronenbewegung zwischen zwei Manganionen
über ein Sauerstoﬃon beim Doppelaustauschprozess schematisch dargestellt [28].
Der Name Doppelaustausch rührt daher, dass gleichzeitig ein Elektron von Mn3+-Ion zum
O2−-Ion und vom O2−-Ion zum Mn4+-Ion transportiert wird. Das Elektron verändert wäh-
rend des Sprungs seinen Spin nicht. Aufgrund der Hundschen Regel muss das Elektron, das
vom Mn4+-Ion aufgenommen wird, dieselbe Spinrichtung aufweisen wie die bereits vorhan-
denen Elektronen. Das Elektron, welches vom O2−-Ion aufgenommen wird, muss aufgrund
des Pauli-Prinzips denselben Spin haben wie das Elektron, welches vorher das O2−-Ion in
Richtung Mn4+ verlassen hat. Dadurch wird die Beibehaltung der antiparallelen Ausrichtung
der Elektronenspins des Sauerstoﬀs ermöglicht. Der Doppelaustausch von Elektronen ist nur
bei ferromagnetischer Ausrichtung möglich. Die Spinausrichtung der Manganorbitale ist dabei
indirekt über die Wechselwirkung gekoppelt, die durch die Leitungselektronen hervorgerufen
wird [28].
1.1.2.5 Einﬂuss der Kristallstruktur auf den Magnetowiderstand
Geringe Änderungen der chemischen Zusammensetzung, der Kristallstruktur und der Umge-
bungsbedingungen können großen Einﬂuss auf die physikalischen Eigenschaften und die auftre-
tenden Phasen der Manganate haben und damit auf den Magnetowiderstand und die entspre-
chenden Übergangstemperaturen. Neben der bereits diskutierten Auswirkung von gleichzeitig
vorhandenen Manganionen mit gemischter Valenz und deren Einﬂuss auf magnetische und
elektrische Eigenschaften des Materials wirkt sich neben einer möglichen chemischen Fehlord-
nung sowie einem eventuellen Auftreten einer Unter- bzw. Übersättigung der Verbindung mit
Sauerstoﬀ insbesondere die Variation des Kristallgitters durch die bestehende starke Elektron-
Phonon-Wechselwirkung auf die physikalischen Eigenschaften aus.
Man unterscheidet zwischen statischen und dynamischen Einwirkungen auf die Kristall-
struktur (vgl. z. B. [45]). Statische Änderungen der Kristallstruktur können zum einen durch
den Einbau bzw. das Eindotieren anderer chemischer Ionen in das Kristallgitter erfolgen.
Die unterschiedliche Größe der Ionen führt zu Veränderungen im Kristallgitter. Zum ande-
ren können diese bei Dünnschichten auftreten, falls in Bezug auf das Substrat abweichende
Kristallstrukturen bzw. Gitterkonstanten bestehen oder induziert werden. Dabei wird durch
nicht angepasste Gitterkonstanten die Kristallstruktur der aufwachsenden Dünnschicht ver-
zerrt. Auch können Gitterfehler, wie z. B. Korngrenzen, auftreten, die ebenfalls Einﬂuss auf
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die Materialeigenschaften haben. Neben den statischen Einﬂüssen der Kristallstruktur wirkt
sich auch die dynamische Elektron-Phonon-Kopplung auf die Materialeigenschaften aus. Die
momentane Abweichung der Ionen von ihren Positionen in der idealen Kristallstruktur be-
einﬂusst die Elektronenkonﬁguration. Es existieren eine breathing-Verzerrung und zwei Jahn-
Teller-Moden. Eine starke Elektron-Phonon-Kopplung kann zu einem Minimum im Potential
und darüber zu einer Lokalisierung der Ladungsträger führen [59].
Toleranzfaktor und Verspannung durch das Substrat
Der Toleranzfaktor (vgl. Gleichung 1.1) hat starken Einﬂuss auf die Eigenschaften der
Manganate [28]. In Abhängigkeit von den Radien der eingebauten Erdalkali- bzw. Seltene-
Erden-Ionen verändern sich die Bindungsabstände und -winkel in der Kristallstruktur (vgl.
Abb. 1.8). Dabei ist die Bindung zwischen Mangan- und Sauerstoﬃonen von Bedeutung. Ent-
scheidend für die Übergangstemperatur Tc ist aber nicht der Abstand zwischen den Mangan-
und Sauerstoﬃonen, sondern der Winkel zwischen der Mn-O-Mn-Bindung [47,60].
γ
Mn-O-Mn
(a) (b)α = 1 γ             = 180°Mn-O-Mn
Erdalkali- / Seltene-Erde-IonSauerstoff-IonMangan-Ion
α < 1 γ            < 180°Mn-O-Mn
γMn-O-Mn
Abbildung 1.8: Schematische Darstellung der Veränderung des Mn-O-Mn-Bindungswinkels für einen
Toleranzfaktor von (a) α = 1 und (b) α < 1 (vgl. [45])
Der Mn-O-Mn-Bindungswinkel spielt auch bei der elektrischen Leitfähigkeit eine Rolle.
Nur für einen Winkel von 180◦ sind die an der Leitfähigkeit beteiligten Sauerstoﬀorbitale
direkt auf die der Manganionen ausgerichtet. Dadurch verringert sich für Abweichung von
der waagerechten Ausrichtung die Wahrscheinlichkeit für einen Transport der Elektronen von
Manganion zu Manganion. Gleichzeitig steigt die Wahrscheinlichkeit zur Ladungslokalisierung
und die Beweglichkeit der Ladungsträger sinkt [28].
Das Kristallgitter der Manganate kann bei heteroepitaktisch gewachsenen Dünnschich-
ten auch durch die abweichenden Gitterkonstanten der Substrate gestört werden [45]. Da-
bei erfolgt die Störung der Kristallstruktur anisotrop. Durch die vom Substrat eingebrachte
Spannung können unterschiedliche Spinstrukturen bzw. magnetische Phasen entstehen, die
unterschiedliches magneto-elektrisches Verhalten bewirken [61, 62]. Die Substrate haben da-
mit starke Auswirkung auf die magnetoresistiven Eigenschaften der Dünnschichten. Zug- und
Druckbelastung der Schichten führen zu einer Reduzierung der Übergangstemperatur und
einer Veränderung des magnetoresistiven Verhaltens [42,63].
1.1. MATERIALIEN 17
1.1.3 Multiferroische Materialien
Multiferroische Materialien sind Materialien, die mehrere ferroische Eigenschaften in derselben
Phase aufweisen [9, 64].
Diese bieten zum einen in der Erforschung der physikalischen Grundlagen der Multifer-
roizität vielfältige Möglichkeiten, zum anderen sind sie interessant in Hinblick auf praktische
Anwendungen [2]. Die Kopplung mehrerer ferroischer Eigenschaften ergibt einen weiteren
Freiheitsgrad bei der Entwicklung von Bauelementen, Sensoren und Aktoren [12,65].
Im Folgenden wird zunächst auf die verschiedenen (multi-)ferroischen Phasen und de-
ren Beeinﬂussung eingegangen. Anschließend werden die wichtigen Aspekte der magneto-
elektrischen multiferroischen Materialien erläutert. Zum Abschluss wird auf die Realisierung
von multiferroischen Materialien eingegangen. Insbesondere wird der im Rahmen dieser Ar-
beit verwendete Ansatz der Erzeugung eines magneto-elektrischen multiferroischen Materials
über das Wachstum von künstlichen Supergittern erläutert.
1.1.3.1 (Multi-)Ferroische Phasen
Mögliche ferroische Phasen sind der Ferromagnetismus, die Ferroelastizität und die Ferroelek-
trizität [9]. Diese Zustände sind gekennzeichnet durch ein spontanes Auftreten einer Magne-
tisierung M , einer Dehnung bzw. Deformation ϵ und einer elektrischen Polarisierung P . In
einem einfachen ferroischen Material wird die Magnetisierung über das magnetische Feld H,
die Dehnung durch die mechanische Spannung σ und die elektrische Polarisierung durch das
elektrische Feld E kontrolliert.
Ferroelektrizität
Ferroelastizität Ferromagnetismus
magneto-elektrische
Multiferroizität
Abbildung 1.9: (Multi-)Ferroische Phasen und deren Beeinﬂussung
Multiferroische Materialien haben in derselben Phase mehrere dieser ferroischen Eigen-
schaften. Dadurch ergeben sich Möglichkeiten in der Beeinﬂussung der ferroischen Eigen-
schaften. Dieser Zusammenhang ist in Abbildung 1.9 dargestellt ist (vgl. [9]). Beispielsweise
kann in einem ferroelektrischen Material, das gleichzeitig ferroelastisch ist, eine Änderung der
elektrischen Polarisierung P durch das Anlegen einer mechanischen Spannung σ herbeigeführt
werden. Gleichzeitig ist es möglich, durch Anlegen eines elektrischen Feldes E den Kristall
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mechanisch zu deformieren. Dies wird zum einen als Sensorprinzip genutzt, indem Schallwel-
len in elektrische Signale umgewandelt werden, zum anderen als Aktoren zur Erzeugung von
Schallwellen über ein elektrisches Signal [9].
1.1.3.2 Magneto-elektrische multiferroische Materialien
Besonders interessant ist die Kopplung des Ferromagnetismus und der Ferroelektrizität. In
solch einem Material ist es möglich, die elektrische Polarisierung zusätzlich über das magne-
tische Feld und die Magnetisierung zusätzlich über das elektrische Feld zu beeinﬂussen.
Durch den magneto-elektrischen Eﬀekt ist es möglich, in diesen multiferroischen Mate-
rialien die magnetische Domänenstruktur über das Anlegen eines elektrischen Feldes und
die elektrische Polarisation durch Anlegen eines magnetischen Feldes zu verändern [11]. Dies
hat für die weitere Verkleinerung von Bauelementen Vorteile. Durch die Verwendung von
multifunktionalen Materialien ist es möglich, dass ein Bauelement mehrere unterschiedliche
Aufgaben übernimmt. Außerdem ergeben sich aus der Kopplung der Eigenschaften neue An-
wendungsmöglichkeiten, wie z. B. eine Speicherung von Daten über magnetische Domänen,
die über ein elektrisches Feld geschrieben und/oder ausgelesen werden können [9].
Im Anhang C.1 werden Ferromagnetismus (vgl. z. B. [65, 66]) und Ferroelektrizität (vgl.
z. B. [65,67]) kurz beschrieben. Für eine ausführliche Übersicht über die verschiedenen Aspekte
des magneto-elektrischen Eﬀektes sei an dieser Stelle auf [68–70] verwiesen.
1.1.3.3 Realisierung von magneto-elektrischen multiferroischen Materialien
Die Realisierung von magneto-elektrischen multiferroischen Materialien mit starker Kopplung
der Eigenschaften in derselben Phase ist schwierig [65].
Die Ursachen für Ferroelektrizität und Ferromagnetismus sind unterschiedlich. Ferroelek-
trizität entsteht durch die Verschiebung von positiv und negativ geladenen Ionen im Fest-
körper gegeneinander und einer daraus induzierten Oberﬂächenladung. Ferromagnetismus ist
bedingt durch Anordnung von Elektronenspins auf nicht vollständig gefüllten d-Orbitalen. Bei
vollständiger Besetzung der d-Orbitale ergibt sich ein Gesamtelektronenspin von Null. Dieser
liefert somit keinen Beitrag zur Magnetisierung [71]. Die Elektronen der d-Orbitale wirken
aber der Verzerrung, die zur Ferroelektrizität führt, entgegen. In den ferroelektrischen Über-
gangsmetalloxiden ﬁndet eine periodische Verschiebung der positiv geladenen Metallionen und
der negativ geladenen Sauerstoﬀanionen im Kristallgitter statt. Dabei gehen die Kationen eine
Art kovalente Bindung mit den Sauerstoﬀionen in ihrer direkten Umgebung ein. Die Bindung
ist gekennzeichnet durch eine virtuelle Hüpfbewegung der Elektronen zwischen gefüllten Sau-
erstoﬀorbitalen und den leeren d-Orbitalen der Übergangsmetalle [71]. Prinzipiell sind daher
für den Ferromagnetismus teilweise gefüllte d-Orbitale und für die Ferroelektrizität nicht be-
setzte d-Orbitale notwendig [65]. Die beiden ferroischen Phasen schließen sich gegenseitig aus,
wenn man von den gewöhnlichen Entstehungsmechanismen ausgeht. Daher muss für die Rea-
lisierung von magneto-elektrischen multiferroischen Materialien nach anderen Möglichkeiten
gesucht werden [9].
Zur Erzeugung von magneto-elektrischen multiferroischen Materialien ﬁnden sich in der
Literatur zwei grundlegend verschiedene Ansätze. Zum einen wird versucht, Materialien zu
ﬁnden, die in einer Phase sowohl ferromagnetisch als auch ferroelektrisch sind. Dabei kann
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nach Materialien gesucht werden, bei denen andere als oben beschriebene Mechanismen für
die Entstehung des Ferromagnetismus und der Ferroelektrizität (vgl. z. B. [72]) verantwort-
lich sind, die sich nicht gegenseitig ausschließen [9]. Zum anderen wird versucht, über eine
Kombination von mehreren einphasigen ferroischen Materialien ein künstliches Material zu
erzeugen, welches multiferroische Eigenschaften aufweist.
Im nachfolgenden Abschnitt werden die einphasigen multiferroischen Materialien beschrie-
ben. Anschließend werden die mehrphasigen multiferroischen Systeme erläutert. Dabei wird
insbesondere auf die magneto-elektrischen multiferroischen Materialien, die aus Heterostruk-
turen (Supergittern) zweier einphasiger ferroischer Materialien bestehen, eingegangen.
Einphasige multiferroische Materialien
Betrachtet man Ferromagnetismus und Ferroelektrizität in Festkörpern, fällt auf, dass die
mikroskopische Ursache für eine starke magnetische Ordnung meistens auf der Austausch-
wechselwirkung zwischen lokalisierten magnetischen Momenten beruht. Dahingegen existie-
ren verschiedene Ordnungsmechanismen für das Auftreten von Ferroelektrizität, die bis heute
nicht komplett verstanden sind [70].
Der Ansatz zur Herstellung von einphasigen multiferroischen Materialien besteht meist
in der Suche nach neuartigen ferroelektrischen Mechanismen in magnetischen Materialien.
Prinzipiell ist es möglich, einphasige magneto-elektrische multiferroische Materialien als poly-
kristalline Pulver, als Einkristalle und als Dünnschichten herzustellen. Für einen Überblick
vergleiche z. B. [12,65,70,71].
Bei Dünnschichten spielen insbesondere zwei multiferroische Materialien eine Rolle. Das
sind die auf Bismut basierenden Perowskite wie BiFeO3 und die hexagonalen Manganate, wie
YMnO3 [73] und HoMnO3 [12].
In den auf Bismut basierenden magnetischen Perowskiten wird die Multiferroizität über ei-
ne Aufteilung der ferroischen Eigenschaften auf die Kationen der Verbindung erreicht [12]. Die
kleineren Eisenkationen sind im Zentrum eines Oktaeders aus Sauerstoﬀanionen angeordnet
und tragen den Antiferromagnetismus. Durch die Verschiebung der großen Bismutkationen ge-
genüber dem FeO6-Oktaedern entsteht die Ferroelektrizität. Für eine detaillierte Abhandlung
über die Kontrolle der magnetischen Eigenschaften des BiFeO3 siehe [74].
In dem hexagonalen HoMnO3 existiert ein Mechanismus zur Entstehung der Ferroelektri-
zität, der mit dem gleichzeitigen Auftreten von Ferromagnetismus vereinbar ist. Im Prinzip
ist die Ferroelektriztiät in diesem Material geometrisch bedingt und entsteht als Nebenpro-
dukt, welches durch die Anordnung der Atome als dichteste Packung zustande kommt [70].
In HoMnO3 sind die Mn3+-Ionen bipyramidal von O2−-Ionen umgeben. Die Ferroelektrizität
rührt daher, dass die Anordnung der Sauerstoﬀanionen verkippt und gegenüber den Ho3+-
Ionen verschoben ist. Die magnetischen Momente der Ho3+-Ionen bzw. der Mn3+-Ionen zeigen
dabei ferromagnetische bzw. antiferromagnetische Ordnung [9].
Darüber hinaus existieren weitere Ansätze zur Erzeugung von einphasigen multiferroi-
schen Materialien. Zu nennen ist z. B. die Möglichkeit, Ferroelektrizität über eine nicht zen-
trumsymmetrische Ladungsordnung an elektrisch nicht-leitenden magnetischen Materialien zu
erzeugen [12]. Ein weiterer vielversprechender Ansatz zur Erzeugung von magneto-elektrischen
multiferroischen Materialien besteht in frustrierten magnetischen Systemen [71]. Dabei wird
die Ferroelektrizität durch eine komplexe magnetische Ordnung hervorgerufen. Typische Ma-
terialien sind z. B. TbMnO3, GdMnO3, RMn2O5 (R entspricht einer Seltenen Erde) (vgl.
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z. B. [75]) und Ni3V2O8 [70]. Hier wird der Ferromagnetismus durch einen symmetrieverrin-
gernden magnetischen Grundzustand ohne Inversionssymmetrie hervorgerufen [12]. Die Kopp-
lung zwischen der Magnetisierung und der Polarisation ist nicht linear. Sie beruht auf einer
Wechselwirkung zwischen Freiheitsgraden der Ladungen, der Spins, der Orbitale und des Git-
ters. Das Auftreten der Ferroelektrizität korreliert mit dem Entstehen einer komplexen ferro-
magnetischen Spinordnung, die räumlich variiert, und zwar unabhängig von der Periode des
Kristallgitters. Eine mögliche Ordnung ist die Spiralordnung in TbMnO3 [71]. Die entstehende
elektrische Polarisation ist relativ schwach, aber da die magnetische Ordnung die Ursache für
die Ferroelektrizität ist, hat eine Änderung des äußeren Magnetfeldes einen starken Einﬂuss
auf die dielektrischen Eigenschaften des mutltiferroischen Materials [71].
Insgesamt sind einphasige multiferroische Materialien für die praktische Anwendung noch
nicht interessant, da bisher keine Materialien existieren, die gleichzeitig bei Raumtemperatur
starken Ferromagnetismus und starke Ferroelektrizität zeigen [12].
Zusammengesetzte mehrphasige multiferroische Materialien
Eine für die Anwendung interessantere Möglichkeit besteht in mehrphasigen multiferroi-
schen Systemen. Dabei wird die Multiferroizität durch die künstliche Kombination mehrerer
Materialien erzeugt (vgl. z. B. [76]). Zur Erzeugung zusammengesetzter multiferroischer Ma-
terialien gibt es prinzipiell zwei Möglichkeiten: Man kombiniert zwei einphasige ferroische
Materialien miteinander zu einem multiferroischen Material oder die Multiferroizität entsteht
erst durch die Kombination einzelner nicht ferroischer Bestandteile. Die ferroischen Eigen-
schaften werden im ersten Fall von den einzelnen Materialien zur Verfügung gestellt.
Künstliche mehrphasige multiferroische Systeme können prinzipiell aus polykristallinen
Materialien, Einkristallen, aus epitaktisch gewachsenen Dünnschichten und Heterostrukturen
erzeugt werden. Bei polykristallinen Materialien erfolgt die Herstellung z. B. durch das Sin-
tern verschiedener einphasiger ferroischer Materialien. Eine weitere Möglichkeit ist das Ein-
dotieren von magnetischen Ionen in ferroelektrische Einkristalle oder epitaktisch gewachsene
Dünnschichten.
Einen weiteren Ansatz zur Herstellung eines multiferroischen Materials bieten epitaktisch
gewachsene vertikale und horizontale Heterostrukturen. Vertikale Heterostrukturen entstehen
z. B., indem Nanosäulen der einen ferroischen Phase epitaktisch aufgewachsen und in eine
Matrix des anderen ferroischen Materials eingebettet werden [12,29].
Horizontale Heterestrukturen bestehen aus einer Anordnung von epitaktisch gewachsenen
Dünnschichten aus verschiedenen Materialien in einer Multilagenstruktur, dem Supergitter.
Dabei gibt es die Möglichkeit der Kombination von zwei einphasigen ferroischen Materialien
in Form eines Supergitters aus zwei alternierenden Lagen, bestehend aus einem ferromagneti-
schen und einem ferroelektrischen Material. Die andere Möglichkeit besteht in dem Wachstum
von Supergittern aus mehr als zwei alternierenden Lagen. Dabei werden die Materialien so
ausgewählt, dass durch deren Kombination im Supergitter die Ferroelektrizität und der Fer-
romagnetismus induziert werden [12,30,77].
1.1.3.4 Magneto-elektrische multiferroische Supergitter
Eine Möglichkeit der Erzeugung eines multiferroischen Materials ist eine Multilagenstruktur.
Dabei wird die magneto-elektrische Multiferroizität über die Kombination eines ferromagneti-
schen mit einem ferroelektrischen Material in Form eines Supergitters erzeugt [78]. Im Rahmen
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dieser Arbeit wird der Ansatz des Wachstums von Supergittern, bestehend aus zwei alternie-
renden einphasigen ferroischen Lagen, verfolgt. Dabei werden jeweils mehrere Lagen beider
Materialien im Wechsel aufgewachsen.
Die physikalischen Eigenschaften der aus zwei alternierenden Lagen bestehenden Super-
gitter sind u. a. abhängig von den Materialien, der Morphologie und der Dicke der Lagen
sowie der Qualität der Grenzﬂächen. Die Qualität der Grenzﬂächen der Lagen untereinander
bzw. zum Substrat wirkt sich insbesondere auf die elektrischen und magnetischen Eigenschaf-
ten des Supergitters aus. Dem Wachstumsprozess kommt daher eine hohe Bedeutung bei
der Erzeugung von künstlichen Materialien zu. Nur über eine präzise Kontrolle der Dicke,
der stöichiometrischen Zusammensetzung und der Struktur der Materialien wird es möglich
sein, trotz der bei der Heteroepitaxie vorhandenen Gitterfehlanpassung qualitativ hochwertige
Multilagen herzustellen [11,29,30,79,80].
Als ferromagnetisches Material wird das Manganat La0,67Ca0,33MnO3 eingesetzt und als
ferroelektrisches Material wird BaTiO3 verwendet [11]. In der Umgebung der Curie-Temperatur
liegt BaTiO3 in der gleichen Kristallstruktur vor, der Perowskitstruktur, wie das ferroma-
gnetische Lanthankalziummanganat. Die Gitterkonstanten beider Materialien liegen in der-
selben Größenordnung. Daher eignet sich BaTiO3 in Kombination mit ferromagnetischen
La1−xCaxMnO3 für das epitaktische Wachstum von magneto-elektrischen Supergittern.
Im Nachfolgenden werden die magneto-elektrischen Besonderheiten der horizontalen Hete-
rostrukturen aus zwei einphasigen ferroischen Materialien erläutert. Es werden die magneto-
elektrische Kopplung und die Materialeigenschaften der einzelnen ferroischen Bestandteile
beschrieben.
Magneto-elektrische Kopplung
Der magneto-elektrische Eﬀekt wird meist indirekt in Form einer Kopplung über die elas-
tischen Komponenten hervorgerufen. Dafür sind große Grenzﬂächen zwischen den ferroelek-
trischen Anteilen und ferromagnetischen Anteilen erforderlich. Beispielsweise kann über ein
elektrisches Feld der ferroelektrische Bestandteil verspannt werden. Durch die große Grenz-
ﬂäche überträgt sich die Verspannung dann auf den ferromagnetischen Bestandteil. Die Ver-
spannung verursacht damit eine indirekt über das elektrische Feld bewirkte Veränderung der
Magnetisierung [9].
Die Art der magneto-elektrischen Kopplung über die Verspannung der Lagen ist umstrit-
ten [30, 81]. Oft werden zum Nachweis der magneto-elektrischen Mulitferroizität Messungen
der Magneto-Kapazität durchgeführt. Dabei wird die Dielektrizitätskonstante ϵ in Abhängig-
keit von der Temperatur T und dem Magnetfeld B bestimmt. An den Grenzﬂächen können
Gebiete mit unterschiedlicher Ladungsträgerdichte und unterschiedlichem Widerstand entste-
hen, welche die Messung der Dielektrizitätskonstante beeinﬂussen. Der Eﬀekt ist durch das
Maxwell-Wagner-Modell beschreibbar. Für Details vergleiche [82]. Ändert sich jetzt in einer
der Lagen (z. B. in einem magnetoresistiven Material) der Widerstand in Abhängigkeit vom
Magnetfeld, so ergibt sich in Kombination mit dem Maxwell-Wagner-Eﬀekt ein magnetoka-
pazitiver Eﬀekt unabhängig davon, ob eine echte multiferroische Kopplung besteht. Für die
praktische Ausnutzung des Eﬀektes ist es wichtig, dass eine Kopplung der magnetischen und
elektrischen Eigenschaften stattﬁndet. Die Art der Kopplung ist dabei nicht relevant [81].
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Ferromagnetisches La0,67Ca0,33MnO3
Für Dotierungen 0, 2 ≤ x ≤ 0, 5 ist das Manganat La1−xCaxMnO3 unterhalb der Curie-Tem-
peratur ferromagnetisch. Die Verbindung La0,67Ca0,33MnO3 liegt mitten im ferromagnetischen
Bereich in der Nähe der Umgebung der höchsten Übergangstemperatur vom paramagnetischen
in den ferromagnetischen Zustand.
Für Details zum Material und zu dessen physikalische Eigenschaften sei an dieser Stelle
auf Abschnitt 1.1.2 verwiesen.
Ferroelektrisches Bariumtitanat
Bariumtitanat ist ein ferroelektrischer Kristall. Unterhalb der Curie-Temperatur fallen die La-
dungsschwerpunkte der positiv und negativ geladenen Ionen nicht mehr zusammen. In diesem
Fall hat der Kristall auch bei Abwesenheit eines äußeren elektrischen Feldes ein Dipolmoment.
Die spontane Polarisation hat bei Raumtemperatur einen Wert von Ps = 26, 0 Ccm2 [33, 83].
Die Curie-Temperatur liegt bei TC ≈ 120 ◦C [84].
Die Kristallbindung des BaTiO3 hat ionischen Charakter. Die Verbindung zwischen Bari-
um und Sauerstoﬀ ist zu 82% ionisch und die Verbindung zwischen Titan und Sauerstoﬀ zu
63% [84]. Die Summenformel der Verbindung aus den einzelnen Ionen lautet:
Ba2+Ti4+
(
O2−
)
3
(1.4)
Das Material BaTiO3 (BTO) liegt in Abhängigkeit von der Temperatur in verschiedenen
Kristallstrukturen vor. Im Bereich des Übergangs vom paraelektrischen zum ferroelektrischen
Verhalten, d. h. beim Übergang vom unpolarisierten in den polarisierten Zustand, ist das
Material in der Perowskitstruktur kristallisiert. Oberhalb der Curie-Temperatur, in der para-
elektrischen Phase, liegt BaTiO3 in der kubischen Perowskitstruktur vor (vgl. Abb. 1.10).
aa
abac
Ba  
O
Ti
4+
2+
2-
Abbildung 1.10: Schematische Darstellung der Einheitszelle der Perowskitstruktur des BaTiO3. Das
Titanion beﬁndet sich im Zentrum der Einheitszelle. Die Sauerstoﬃonen sind ﬂächenzentriert auf den
Außenﬂächen der Einheitszelle und die Bariumionen an den Eckpunkten der Struktur positioniert.
Das Titanion beﬁndet sich im Zentrum der Einheitszelle und die Bariumionen sind an den
Eckpunkten der Struktur positioniert. Die negativ geladenen Sauerstoﬃonen sind ﬂächen-
zentriert auf den Außenﬂächen der Einheitszelle angeordnet. Die Titanionen sind oktaedrisch
von den Sauerstoﬀanionen umgeben. Die Gitterkonstante ist temperaturabhängig und beträgt
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bei Raumtemperatur ca. 0, 4 nm. Das Titanion ist mit einem Radius von rTi4+ = 0, 065 nm
am kleinsten. Die Barium- und Sauerstoﬃonen sind mit Werten von rBa2+ = 0, 135 nm bzw.
rO2− = 0, 139 nm größer. Damit ergibt sich nach Gleichung 1.1 ein Toleranzfaktor von α = 0, 95
für die kubische Perowskitstruktur des BaTiO3 [84].
Beim Durchlauf von TC in Richtung tiefer Temperaturen ﬁndet beim Übergang zur ferro-
elektrischen Phase eine tetragonale Verzerrung der perowskitschen Kristallstruktur statt. Die
geringe Größe der Titanionen begünstigt die gute Polarisierbarkeit des Materials [85]. Die −→aa-
und −→ab-Achsen werden verkürzt und die −→ac-Achsen verlängert. Dies führt zu einer Veränderung
der Anordnung der Ionen. Die Positionen der Ba2+- und Ti4+-Ionen sind gegenüber den Sau-
erstoﬀanionen verändert. Dabei bleiben die Ba2+-Ionen auf den Eckpunkten des Würfels, die
Ti4+-Ionen bewegen sich in Richtung der positiven −→ac-Achse nach oben und die Sauerstoﬀan-
ionen entgegengesetzt zur −→ac-Achse nach unten. Dadurch fallen die Ladungsschwerpunkte der
positiven und negativ geladenen Ionen nicht mehr zusammen und es entsteht ein spontanes
Dipolmoment. Die Kristallstruktur weist eine Polarisierung in Richtung der −→ac-Achse auf.
In der ferroelektrischen Phase existieren für tiefe Temperaturen zwei weitere strukturel-
le Übergänge. Dabei verändert sich auch die Polarisierung des Kristalls. Bei 5 ◦C ﬁndet ein
Übergang in eine orthorhombische Struktur, gekennzeichnet durch die Raumgruppe Amm2,
und bei −90 ◦C in eine rhomboedrische Struktur mit der Raumgruppe R3m statt. In der para-
elektrischen Phase erfolgt bei einer Temperatur von 1460 ◦C der Übergang in die hexagonale
Struktur, beschrieben durch die Raumgruppe P63/mmc. Für Details vergleiche [84].
(a) (b)
G
it
te
rp
a
ra
m
e
te
r 
(p
m
)
Temperatur (K)
R
e
la
ti
v
e
 P
e
rm
it
ti
v
it
ä
t
Temperatur (°C)
175  200  225  250  275  300  325  350  375  400
404
 
403
 
402
 
401
 
400
 
399
 
398
 
397
8000
 
7000
 
6000
 
5000
 
4000
 
3000
 
2000
 
1000
 
      0
-25     0     25   50   75   100 125 150 175
Abbildung 1.11: (a) Parameter des Kristallgitters, (b) Verlauf der relativen Permittivität ϵr in Ab-
hängigkeit von der Temperatur des BaTiO3 (angelehnt an [67,84])
In Abbildung 1.11 ist in Teil (a) der Verlauf der Gitterkonstanten für die verschiede-
nen Kristallgitter in Abhängigkeit von der Temperatur dargestellt. Die rot gepunktete Linie
entspricht der Gitterkonstanten, die eine kubische Struktur mit identischem Volumen der
Einheitszelle hat. Teil (b) der Abbildung zeigt den Verlauf der relativen Permittivität ϵr in
Abhängigkeit von der Temperatur. Unterhalb der Curie-Temperatur werden die Maximal-
werte von ϵr ≈ 7000− 8000 erreicht [67]. Bei Dünnschichten können die Eigenschaften durch
Verspannungen, hervorgerufen durch die begrenzte Schichtdicke, oder durch Kristallfehler ab-
weichen.
In Tabelle 1.3 sind nachfolgend einige wichtige ausgewählte Eigenschaften wie Curie-
Temperatur und Kristallstruktur im Überblick dargestellt.
24 KAPITEL 1. GRUNDLAGEN
Eigenschaften von BaTiO3
physikalisch Schmelzpunkt Dichte
TS = 1620 ◦C ρ = 5, 85 gcm3
ferroelektrisch Curie-Temperatur spontane Polarisation bei 296K
TC = 120 ◦C Ps = 26, 0 Ccm2
Kristallstruktur 5 ◦C ≤ T ≤ 120◦C 120 ◦C ≤ T ≤ 1460◦C
Raumgruppe P4mm Pm3m
Tabelle 1.3: Ausgewählte Materialeigenschaften von Bariumtitanat [33,83,84,86]
1.2 Wachstum von dünnen Schichten
Unter dünnen Schichten versteht man Schichten aus Materialien mit einer Dicke von typi-
scherweise bis zu 1µm. Materialien, deren physikalische Abmessungen eingeschränkt sind,
weisen eine Vielzahl anderer Eigenschaften auf als das kompakte Material (vgl. z. B. [3–5,7]).
Diese Arbeit beschäftigt sich mit dem Wachstum dünner Schichten und Multilagen mit
Dicken von wenigen Nanometern bis hin zu einem Mikrometer. Die Verbesserung der Wachs-
tumstechniken zur Herstellung von qualitativ hochwertigen dünnen Schichten und Supergit-
tern, die eine Kontrolle der Materialzusammensetzung, der Anordnung der Atome und der
Grenzﬂächen ermöglichen, eröﬀnen vielfältige Optionen für das Design von neuen funktio-
nalen Materialien mit z. B. multiferroischen Eigenschaften. Dabei ist für die Erzeugung von
zusammengesetzten Materialien wie Supergittern der Modus des zweidimensionalen Lagen-
wachstums entscheidend [12].
Beim Kristallwachstum unterscheidet man epitaktisches und nicht-epitaktisches Wachs-
tum. Diese Arbeit beschäftigt sich mit dem epitaktischen Wachstum, welches im Folgenden
näher beschrieben wird. Das Wort Epitaxie ist griechischen Ursprungs und setzt sich zu-
sammen aus der Vorsilbe „epi“ = darauf sowie dem Substantiv „taxis“ = das Ordnen und
bedeutet „Kristallabscheidung einer Kristallart auf einem gleichartigen anderen Kristall“ [87].
Man unterscheidet weiter zwischen Homo- und Heteroepitaxie, je nachdem, ob Substrat und
aufwachsende Schicht aus dem gleichen oder unterschiedlichem Material bestehen.
Im Folgenden werden zunächst die grundlegenden epitaktischenWachstumsarten erläutert.
Anschließend wird die in dieser Arbeit zur Herstellung der Schichten verwendete Methode der
gepulsten Laserdeposition beschrieben. Dabei wird auf die Besonderheiten in Bezug auf die
Wachstumsarten sowie die Auswirkung der Depositionsparameter auf das Wachstum und die
Qualität der gewachsenen Schichten eingegangen.
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1.2.1 Wachstumsarten
In den folgenden beiden Abschnitten werden die grundlegenden Wachstumsarten bei der
Epitaxie beschrieben. Die Beschreibung gilt für ein thermodynamisch stabiles System in der
Nähe des Gleichgewichtszustands.
Bei der Deposition durch physikalische Abscheidung aus der Gasphase (PVD-Verfahren)
erfolgt Wachstum durch einen Phasenübergang aus einer übersättigten Gasphase in den festen
Aggregatzustand. Die Keimbildung wird dabei durch lokale Abweichungen vom thermodyna-
mischen Gleichgewicht hervorgerufen. Kristallines Wachstum ﬁndet ab einer kritischen Anzahl
von Keimen auf der Substratoberﬂäche statt. Ab dieser kritischen Dichte vergrößern sich die
vorhandenen Keime durch Anlagerung von Material. Die Schicht beginnt aufzuwachsen [88].
1.2.1.1 Prozesse beim Wachstum
Beim Kristallwachstum spielen verschiedene Vorgänge bis hinunter zur atomaren Ebene eine
Rolle. Ein schematischer Überblick über die Prozesse ist in Abbildung 1.12 gegeben.
- Deposition von Atomen:
          - auf das Substrat (a) 
          - auf Clustern (b)
- Abdampfen von Atomen:
           - von dem Substrat (c) 
           - von Clustern (d)
- Diffusion von Atomen in Richtung Cluster (e)
- Dissoziation von Atomen von Clustern (f ) 
- Zusammenlagerung zu Clustern (g)
- Anlagerung von Atomen an Cluster (h)
(g)(g)(h) (f)
(a)
(c)
(d)
(b)
(e)
Substrat
Atom
Richtung
Abbildung 1.12: Überblick über die verschiedenen Vorgänge auf der Oberﬂäche während des Wachs-
tumsprozesses
Die Prozesse lassen sich grob in die Ankunft der Atome auf der Oberﬂäche, die Vorgänge
auf der Oberﬂäche sowie das Abdampfen der Atome von der Oberﬂäche einteilen. Kondensie-
ren die Atome aus der Gasphase auf der Oberﬂäche des Substrats, können diese zum einen
auf die Substratoberﬂäche treﬀen, zum anderen besteht die Möglichkeit, dass sie auf bereits
zu einem Cluster geordnete, schon abgeschiedene Atome treﬀen. Sowohl für die Atome, die
sich im Cluster beﬁnden, als auch für diejenigen, die einzeln auf der Substratoberﬂäche sind,
besteht die Möglichkeit des Abdampfens. Die Vorgänge, die auf der Oberﬂäche stattﬁnden,
sind die Diﬀusion von einzelnen Atomen in Richtung Cluster, die Anlagerung von Atomen zu
Clustern sowie das Loslösen von Atomen aus Clustern [89].
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Jeder dieser Prozesse kann zu einer unterschiedlichen Änderung der freien Enthalpie ∆G
eines Clusters auf der Oberﬂäche führen. Ob Wachstum oder Zerfall überwiegt, ergibt sich
aus der Energiebilanz zwischen der freien Enthalpie des Clusters und einer Anordnung aus
unabhängigen einzelnen Atomen. Diese Änderung der freien Enthalpie wird durch folgende
Gleichung beschrieben [89]:
∆G = a1r2c γschicht + a2r2c γgrenzﬂäche − a2r2c γsubstrat + a3r3c ∆Gv (1.5)
Dabei repräsentiert γx die Oberﬂächen- bzw. Grenzﬂächenenergien und r den Radius der
Cluster. Über die Konstanten an ﬁndet die Form der Keime Berücksichtigung. Der Term ∆Gv
berücksichtigt die Änderung der Energie bedingt durch die Kondensation des Clusters und ist
gegeben durch:
∆Gv = −kBTΩ ln (∆µ) (1.6)
Die Größen kB und T entsprechen der Boltzmann-Konstanten bzw. der Temperatur. Außerdem
steht Ω für das Volumen der Schichtatome. Die Größe µ gibt die Übersättigung der Gasphase
an.
Der Cluster ist nur stabil, wenn die Ableitung der Änderung der freien Enthalpie (∆G)
negativ ist. In diesem Fall wächst die Clustergröße durchschnittlich an. Ist die Ableitung der
Änderung von ∆G positiv, ﬁndet in der Regel eine Auﬂösung des Clusters statt. Eine Vergrö-
ßerung der Übersättigung führt zu einer Erhöhung der Negativität der freien Enthalpie (∆G)
und damit zu einer Vergrößerung der Clusterdichte auf der Oberﬂäche. Eine Erhöhung der
Übersättigung der Atome aus der Gasphase an der Oberﬂäche wird durch eine Erhöhung der
Depositionsrate sowie eine Reduktion der Substrattemperatur erreicht [89]. Eine Verringerung
der Substrattemperatur führt gleichzeitig zu einer verringerten Beweglichkeit der Einheiten
auf der Oberﬂäche.
1.2.1.2 Heteroepitaxie
Bei der Heteroepitaxie wird die Schicht auf ein Substrat aufgewachsen, das aus einem an-
derem Material besteht. Für epitaktisches Wachstums sind ähnliche Gitterkonstanten und
thermische Ausdehnungskoefﬁzienten des Substrat- und des Schichtmaterials erforderlich. Die
Art des Wachstums wird durch die an der Ober- bzw. Grenzﬂäche vorherrschenden Energi-
en bestimmt. Dabei unterscheidet man drei klassische Wachstumsmodi (vgl. Abb. 1.13): das
inselartige Volmer-Weber-Wachstum, das lagenartige Frank-van-der-Merwe-Wachstum sowie
eine Kombination aus lagen- und inselartigem Wachstum, das Stranski-Krastanov-Wachstum.
Geht man von halbkugelförmigen Clustern aus, erhält man aus der Beziehung zwischen der
Oberﬂächenenergie des Substrats bzw. der Schicht und der Energie der Grenzﬂäche zwischen
Substrat und Schicht nachfolgende Bedingung für das Auftreten von lagenartigem Wachstum
(vgl. [89]).
γschicht + γgrenzﬂäche ≤ γsubstrat (1.7)
Ist die Bedingung 1.7 nicht erfüllt, wächst die Schicht in dreidimensionalen Inseln auf.
Beim inselartigen Vollmer-Weber-Wachstum ist der Anteil der freien Enthalpie ∆G (vgl.
Gleichung 1.5), der durch die Oberﬂächen- und Grenzﬂächenenergien bestimmt wird, positiv.
Ist die Änderung der Energie ∆Gv (vgl. Gleichung 1.6) negativ, ergibt sich eine kritische
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Substrat
Schicht
(a) (b) (c)
Frank-van-der-Merve Volmer-Weber Stranski-Krastanov
Heteroepitaxie
Abbildung 1.13:Wachstumsarten bei der Heteroepitaxie: (a) Frank-van-der-Merve (Lagenwachstum)
(b) Volmer-Weber (Inselwachstum) (c) Stranski-Krastanov (Mischform aus Lagen- und Inselwachstum)
Größe der Cluster, ab der diese stabil sind [89]. Für diese kritische Clustergröße weist ∆G
ein Maximum auf. Dadurch existiert eine Barriere für die Keimbildung ∆G∗, die sich durch
folgende Gleichung beschreiben lässt [89]:
∆G∗ = 427
(a1γschicht + a2γgrenzﬂäche − a2γsubstrat)3
(a3∆Gv)2
(1.8)
Eine Verringerung der Barriere für die Keimbildung und damit eine Erhöhung der Wachs-
tumsrate kann entweder durch eine Verringerung der Diﬀerenz aus der Summe aus Oberﬂä-
chenenergie der Schicht und der Grenzﬂächenenergie mit der Oberﬂächenenergie des Substrats
oder durch eine Vergrößerung des Negativität von∆Gv bzw. eine Erhöhung der Übersättigung
µ der Gasphase erreicht werden.
Beim lagenartigen Frank-van-der-Merwe-Wachstum ist es energetisch günstiger (vgl. Glei-
chung 1.7), wenn zunächst eine Lage komplettiert wird, bevor die darüberliegende Lage begon-
nen wird. Die Cluster wachsen in der Ebene, d. h. zweidimensional auf. Die Höhe der Inseln ist
beschränkt auf die Höhe einer Monolage. Beim Frank-van-der-Merwe-Wachstum sind sowohl
die Summe aus den Oberﬂächen- und den Grenzﬂächentermen als auch ∆Gv (vgl. Gleichung
1.5) negativ, sodass unter idealen Bedingungen keine Energiebarriere für die Anlagerung in
der Ebene existiert. Eine hohe Keimdichte an der Oberﬂäche begünstigt das zweidimensionale
Wachstum der Cluster und damit das lagenartige Wachstum.
Das Stranski-Krastanov-Wachstum ist eine Kombination aus lagenartigem und inselar-
tigem Wachstum. Dabei wachsen die ersten Monolagen zweidimensional auf. Ab einer be-
stimmten Schichtdicke (typischerweise nach wenigen Monolagen) ﬁndet ein Wechsel der Art
des Wachstums auf Inselwachstum statt. Hauptursache für die Änderung der Wachstumsart
ist die Verspannung der Schicht. Diese wird dadurch, dass die ersten Lagen gitterangepasst
auf das Substrat aufwachsen, weiter erhöht. Durch das Wechselspiel zwischen Verspannung
und Oberﬂächenenergie wird ab einer bestimmten kritischen Schichtdicke das Inselwachstum
energetisch günstiger als das Lagenwachstum [90]. Teilweise wird das lagenartige Wachstum in
den ersten Lagen zusätzlich durch eine chemische Verbindung zwischen Substrat- und Schicht-
material, welche die Verhältnisse der Oberﬂächenenergien verändert, begünstigt [89].
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1.2.1.3 Homoepitaxie
Wird die Schicht auf eine einkristalline Oberﬂäche desselben Materials aufgebracht, spricht
man von Homoepitaxie [90]. Im Gegensatz zur Heteroepitaxie existiert kein Unterschied zwi-
schen den aufwachsenden Materialien. Daher gibt es zum einen keine Unterschiede zwischen
den Gitterkonstanten sowie deren thermischen Ausdehnungskoeﬃzienten und zum anderen
sind die Oberﬂächenenergien des Substrats und des aufwachsenden Materials identisch und
die Grenzﬂächenenergie ist nicht existent. In diesem Fall ist nach Gleichung 1.7 die Bedingung
für zweidimensionales Wachstum erfüllt.
Die Art des zweidimensionalen Wachstumsmodus wird vom Verhalten der Einheiten an
der Oberﬂäche, d. h. von kinetischen Eﬀekten bestimmt [88]. Die wichtigste Größe ist die Dif-
fusionskonstante, welche die freie Weglänge von Atomen auf einer idealen zweidimensionalen
Oberﬂäche bestimmt. Die Diﬀusionskonstante Ds ist durch folgende Gleichung gegeben:
Ds = νa2e
EA
kBTS (1.9)
Dabei bedeutet EA die Aktivierungsenergie. Die Größen a und ν stehen für die charakteristi-
sche Weite bzw. Häuﬁgkeit des Sprunges. Die freie Weglänge ergibt sich durch Multiplikation
mit der mittleren Zeit τ , während der sich das Atom auf der Oberﬂäche aufhält, bevor es
verdampft.
lD =
√
Dsτ (1.10)
Weist die Oberﬂäche, auf der die Einheiten sich bewegen, Abweichungen von der idealen
Zweidimensionalität auf, müssen weitere kinetische Parameter berücksichtigt werden. Bei ei-
ner Oberﬂächenstruktur mit Ebenen unterschiedlicher Höhe ist auch der Diﬀusionsprozess
zwischen den Ebenen zu berücksichtigen, der durch die Diﬀusionskonstante Dj charakterisiert
wird. Außerdem muss die Energie berücksichtigt werden, die beim Übergang auf die nächste
Ebene zu überwinden ist. Darüber hinaus spielt die Wahrscheinlichkeit eine Rolle, mit der
sich die Einheiten an vorhandene Kanten und Unebenheiten anlagern [88].
Substrat
Schicht
(a) (b) (c)
Stufenwachstum
Homoepitaxie Richtung
2D-Inselwachstum Multilagenwachstum
Abbildung 1.14: Wachstumsarten und Kinetik bei der Homoepitaxie: (a) Stufenwachstum, (b) zwei-
dimensionales Inselwachstum, (c) Multilagenwachstum
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In Abbildung 1.14 sind die bei der Homoepitaxie vorkommenden Wachstumsarten im
Überblick dargestellt. Dabei handelt es sich um Stufenwachstum, zweidimensionales Insel-
wachstum und Multilagenwachstum (vgl. z. B. [90]).
Das Auftreten der Wachstumsmodi wird bestimmt durch das Verhältnis der Diﬀusionspro-
zesse in bzw. aus der Ebene und der Struktur der Substratoberﬂäche. Bei der Beschreibung
der Wachstumsprozesse geht man von einer Oberﬂäche aus, die aus einer Anzahl von äquidi-
stanten Terrassen mit ideal glatten Oberﬂächen und geraden Kanten besteht. Dadurch wird
die bei realen Substraten vorhandene Neigung (hervorgerufen durch den Fehlschnittwinkel
beim Sägen) berücksichtigt. Die Breite der einzelnen Terrassen wird als lT bezeichnet. Im Fall
einer ideal-glatten Substratoberﬂäche ohne Terrassenstruktur entspricht die Terrassenbreite
der Breite des kompletten Substrats.
Die grundlegende Wachstumsart ist das Stufenwachstum (step-ﬂow). Dieses tritt auf, falls
die Diﬀusionslänge der Einheiten auf der Oberﬂäche deutlich größer ist als die Breite der
Terrassen, d. h. es gilt:
lD ≫ lT (1.11)
Durch die hohe Beweglichkeit erreichen die Einheiten auf der Oberﬂäche die Kanten der
Terrassen und lagern sich dort an. Keimbildung auf den Terrassen und Übergang zu anderen
Terrassen ﬁndet nicht statt.
Die anderen beiden Wachstumsmodi, zweidimensionales Inselwachstum und Multilagen-
wachstum, treten dann auf, wenn Gleichung 1.11 nicht erfüllt ist. In diesem Fall reicht die
Beweglichkeit der Einheiten nicht aus, um die Stufenkanten zu erreichen, und die Keimbil-
dung ﬁndet auf der Oberﬂäche der Terrassen statt. Ab einer bestimmten kritischen Dichte
beginnen die Keime zu wachsen und es entstehen zweidimensionale Inseln. Durch die wachsen-
de Oberﬂächenbedeckung mit Inseln werden zusätzlich Einheiten auf den Inseln abgeschieden.
Welche Wachstumsart auftritt, ist abhängig vom Diﬀusionsprozess zwischen den Ebenen. Ist
die Diﬀusion der Einheiten von der Oberﬂäche der Inseln auf die tiefere Ebene begünstigt,
ﬁndet zunächst eine zweidimensionale Vergrößerung der Inseln statt, bis die Lage vollständig
geschlossen ist (Abb. 1.14 (b)). Keimbildung auf der neuen Ebenen ﬁndet erst statt, nach-
dem die untere Ebene komplettiert wurde. In diesem Fall spricht man von zweidimensionalem
Inselwachstum3. Findet hingegen keine Diﬀusion von den Inseln in die untere Ebene statt,
beginnt die Keimbildung auf den Inseln und die Schicht wächst in mehreren Lagen auf (Abb.
1.14 (c)). In diesem Fall spricht man vom Modus des Multilagenwachstums. Je nach Wahr-
scheinlichkeit der Diﬀusion zwischen den Ebenen existieren auch Mischformen der beiden
Wachstumsarten. Dabei spielt auch die Ausdehnung der zweidimensionalen Inseln ein Rolle.
Ist die Diﬀusionslänge der Einheiten geringer als die Ausdehnung der Oberﬂäche der Inseln,
beginnt die Keimbildung auf den Inseln, bevor die unterste Lage komplett geschlossen ist [88].
Die Wachstumsarten der Homoepitaxie werden insbesondere durch die Wachstumstem-
peratur und die Strukturen an der Oberﬂäche der Substrate beeinﬂusst. Hohe Wachstums-
temperaturen erhöhen die Beweglichkeit der Einheiten und vergrößern damit die Diﬀusions-
längen. Bei hohen Temperaturen wird das Auftreten von Stufenwachstum begünstigt. Die
Oberﬂächenstruktur des Substrats bestimmt die Anzahl und die Ausdehnung von Ebenen
gleicher Höhe und beeinﬂusst darüber die Distanz, die zurückgelegt werden muss, bevor das
3Teilweise wird auch die Bezeichnung zweidimensionales Lagenwachstum verwendet.
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auf der Oberﬂäche deponierte Material sich anheften kann. Zum einen kann daher über den
Fehlschnittwinkel die Breite der Terrassen eingestellt werden und darüber Einﬂuss auf den
Wachstumsmodus genommen werden. Zum anderen können Unebenheiten auf der Substrat-
oberﬂäche zur Zusammenlagerung von Clustern führen und darüber Mischformen aus den
Wachstumsarten begünstigen.
1.2.2 Die Methode der gepulsten Laserdeposition
Die gepulste Laserdeposition (PLD) ist eine Wachstumsmethode. Sie basiert auf der Abla-
tion von Material mittels eines hochenergetischen Lasers. Der englische Name pulsed laser
deposition wurde 1989 auf einer Konferenz in San Francisco festgelegt [91]. Die experimen-
telle Umsetzung des Konzepts ist im Vergleich zu anderen Wachstumstechniken einfach. Eine
ausführliche Abhandlung über viele Aspekte der Wachstumsmethode der gepulsten Laserde-
position ist nachzulesen in [13].
Der Nachweis des Funktionierens des Konzepts zum Wachstum von dünnen Schichten
mittels gepulster Laserdeposition wurde 1965 erbracht [91, 92]. Der Durchbruch der Technik
gelang schließlich 1987 mit dem erfolgreichen Wachstum von hochtemperatursupraleitenden
Schichten aus YBa2Cu3O7 [93]. Anschließend wurde eine Vielzahl an verschiedenen Materia-
lien in Form von dünnen Schichten mit dieser Methode aufgewachsen. Für Details über die
chronologische Entwicklung der Technik der gepulsten Laserdeposition vergleiche [91]. Einige
interessante neuere Anwendungen sind z. B. die Deposition von organischen Materialien wie
Fibroin [94] oder Biomaterialien [95], das Wachstum von LaAlO3-Dünnschichten zur Herstel-
lung von zweidimensionalen Elektronengasen und der Untersuchung des Anwendungspoten-
tials [6, 96] sowie das Wachstum von Materialsystemen mit multiferroischen Eigenschaften in
Form von Einzelschichten aus hexagonalem HoMnO3 (vgl. z. B. [10]) bzw. Supergittern (vgl.
z. B. [78]).
Die Vorteile dieser Depositionsmethode sind die Einfachheit und die Flexibilität. Außer-
dem ist die Variation der Prozessparameter über einen weiten Bereich möglich. Mit geeigneter
Energiedichte und Laserwellenlänge sind nahezu alle Materialien aufwachsbar. Mit dem wäh-
rend der Deposition vorherrschenden Sauerstoﬀhintergrunddruck ist es möglich, komplexe
oxidische Materialien in sehr guter Qualität herzustellen [13]. Ein gravierender Nachteil der
Methode jedoch ist es, dass es nur in Ausnahmefällen und mit großem technischem Aufwand
möglich ist, großﬂächige Wafer zu beschichten.
In den folgenden Abschnitten wird zunächst die grundlegende Funktionsweise der PLD-
Methode erläutert. Anschließend wird auf die Besonderheiten beim Wachstumsprozess mit
gepulster Laserdeposition sowie auf die wachstumsbeeinﬂussenden Parameter eingegangen.
1.2.2.1 Grundlegende Funktionsweise
Die gepulste Laserdeposition (PLD) gehört zu den Wachstumsmethoden, die auf dem Prin-
zip der physikalischen Abscheidung aus der Gasphase – den PVD-(physical vapour deposi-
tion-)Techniken – basieren. Die Erzeugung der Gasphase erfolgt im Fall der PLD-Technik
durch Ablation von Material mittels eines hochenergetischen Laserpulses.
In Abbildung 1.15 ist das grundlegende Prinzip der gepulsten Laserdeposition dargestellt.
Target und Substrat sind in einer Vakuumkammer gegenüberliegend, in einem deﬁnierten Ab-
stand zueinander angeordnet. In der Vakuumkammer herrscht ein deﬁnierter, veränderbarer
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Vakuum
Laborbedingungen (externer Bereich)
 Laserstrahlung 
(gepulst)
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Substrat
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Sauerstoff
Abbildung 1.15: Prinzip und grundlegende Funktion der Wachstumsmethode der gepulsten Laserd-
eposition (PLD)
Sauerstoﬀdruck. Außerhalb der Vakuumkammer wird über einen hochenergetischen Laser ein
Puls erzeugt, der mittels einer Optik auf die Oberﬂäche des Targets innerhalb der Vakuum-
kammer fokussiert ist.
Durch das Auftreﬀen des Laserpulses wird Material ablatiert. Aus dem ablatierten Material
bildet sich zunächst vor dem Target eine Gasphase mit hoher Dichte. Die Gasphase absor-
biert weitere Energie des Laserpulses. Dadurch steigen sowohl Druck als auch Temperatur
der Gasphase weiter an. Durch den in der Vakuumkammer vorherrschenden Sauerstoﬀdruck
expandiert die Gasphase in Richtung Substrat und es bildet sich eine Plasmakeule, die ei-
ne Mischung aus Ionen, Atomen und Molekülen des abgetragenen Materials enthält. Durch
Wechselwirkung mit dem Sauerstoﬀgas sind die Partikel der Plasmakeule, die das Substrat
erreichen, thermalisiert. Die Partikel kondensieren auf der Oberﬂäche und die Dünnschicht
beginnt aufzuwachsen [88].
1.2.2.2 Phasen des Depositionsprozesses
Der Prozess der gepulsten Laserdeposition ist in Phasen aufgeteilt (vgl. [88, 89,97]):
1. Plasmaerzeugung
a) Wechselwirkungsprozess des Laserpulses mit dem Targetmaterial
b) Entstehung des Plasmas, Aufheizung und isothermische Expansion
2. Wachstum
a) adiabatische Expansion und Deposition
b) Wachstum durch Reorganisation
Die Prozesse der Plasmaentstehung 1a und 1b laufen während des Auftreﬀens des Laserpul-
ses auf der Targetoberﬂäche ab. Diese sind abhängig von der Dauer des Laserpulses, die in
Abhängigkeit des verwendeten Lasers im Nanosekundenbereich liegt. Die Wechselwirkung des
Laserpulses mit dem Targetmaterial ﬁndet zwischen dem Laserpuls und dem Target bzw. dem
bereits vom Target verdampften Material statt.
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Das Wachstum ﬁndet in den Phasen 2a und 2b statt. Diese werden zeitlich durch die Pause
zwischen zwei Laserpulsen, d. h. die Wiederholrate des Lasers bestimmt. Dies ist variabel
einstellbar (für den eingesetzten Excimer-Laser ≥ 100ms). Durch adiabatische Expansion
des Plasmas (Dauer ca. 1ms) wird das Material auf der Substrat- bzw. Schichtoberﬂäche
deponiert. Im Anschluss an die Deposition hat das Material Zeit, sich auf der Oberﬂäche zu
reorganisieren.
Mit jedem ablatierten Laserpuls ändert sich die Bedeckung der Oberﬂäche ∆θ(t). Diese
ist durch folgende Gleichung gegeben [88]:
∆θn(t) =
θn−1
n
(
1− exp
( −t
τzw
))
+ 1− θn−1
n
(
1− exp
( −t
τauf
))
(1.12)
Dabei steht n für die Anzahl an Laserpulsen, die benötigt werden, um eine vollständige
Monolage aufzuwachsen. Die Größe θn−1 gibt die Oberﬂächenbedeckung vor Auftreﬀen des
Materials, hervorgerufen durch einen Laserpuls, an. Die Konstanten für die Abklingzeit der
Diﬀusionsprozesse auf und zwischen bereits vorhandenen Clustern wird durch τauf bzw. τzw
beschrieben.
1.2.2.3 Besonderheiten des Prozesses der gepulsten Laserdeposition
Die gepulste Laserdeposition unterscheidet sich in einigen Punkten grundlegend von den üb-
rigen Wachstumsmethoden, die auf einem ähnlichen Prinzip, der physikalischen Abscheidung
aus der Gasphase, basieren. Diese Unterschiede haben Auswirkungen auf die Art des Schicht-
wachstums. Die klassischen Wachstumsmethoden gelten für Bedingungen nahe am thermody-
namischen Gleichgewicht. Beim Wachstum an realen Systemen treten Abweichungen vom
Gleichgewichtszustand auf. In den folgenden Abschnitten werden die Besonderheiten der
Wachstumsmethode und deren Auswirkungen auf den Wachstumsprozess erläutert.
Eine Besonderheit der gepulsten Laserdeposition ist die räumliche Trennung der Energie-
quelle für die Verdampfung, dem Laser, von der Vakuumkammer, in der das Schichtwachstum
stattﬁndet, dem Rezipienten. Da der Laser durch die Bedingungen in der Vakuumkammer
nicht beeinﬂusst wird, ist das Wachstum unter reaktiven Umgebungsbedingungen in der Va-
kuumkammer möglich. Außerdem ist eine Kombination mit anderen Wachstumstechniken
realisierbar [13].
Auch durch die Art der Materialverdampfung unterscheidet sich das PLD-Wachstum von
den anderen PVD-Techniken. Wegen der gepulsten Ablation des Materials besteht das Plas-
ma aus Bestandteilen mit unterschiedlichen Energien. Zum einen besteht es aus Ionen mit
Energien im Bereich von Kilo-Elektronenvolt und zum anderen aus neutralen Atomen mit
Energien im Bereich im niedrigen Elektronenvolt-Bereich [89]. Außerdem bedingt die kurze
Dauer (≈ 25 ns) des Laserpulses, dass das Material instantan vom Target abgetragen wird.
Dadurch sind hohe maximale Depositionsraten im Bereich von 102 bis 105 nms möglich [88].
Der kurze Laserpuls wird gefolgt von einer längeren Phase (z. B. 0, 1 s bei einer Laserwie-
derholrate von 10Hz), in der keine Ablation von Material stattﬁndet. Daher ﬁndet bei der
Methode der gepulsten Laserdepostion eine zeitliche Trennung von Keimbildung und Wachs-
tum statt. Damit unterscheidet sich beim PLD-Wachstum auch die Depositionsrate von der
Wachstumsrate.
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Eine weitere Besonderheit ist der relativ hohe Hintergrunddruck, der in der Vakuum-
kammer während der Deposition vorherrscht. Die Moleküle des Hintergrundgases (meist Sau-
erstoﬀ) wechselwirken mit den ablatierten Partikeln des Plasmas. Die Art des Gases bzw.
die Masse der einzelnen Moleküle und die Menge der Moleküle, d. h. die Höhe des Hinter-
grunddrucks bestimmt die Stärke der Wechselwirkung. Durch die Wechselwirkung wird der
Energieinhalt des Plasmas und somit die kinetische Energie der auf der Substratoberﬂäche
ankommenden Einheiten reduziert. Bei hohem Hintergrunddruck ist die kinetische Energie
der Partikel auf der Oberﬂäche durch die Thermalisierung niedrig, im Vakuum bei sehr ge-
ringen Hintergrunddrücken ist die Energie hingegen hoch [88]. Damit ist über die Höhe des
Hintergrunddruckes die Energie der auf der Oberﬂäche kondensierenden ablatierten Spezies
des Plasmas in einem großen Bereich variierbar.
1.2.2.4 Auswirkungen auf den Wachstumsprozess
Die Besonderheiten der Methode der gepulsten Laserdeposition haben deutliche Auswirkungen
auf den Wachstumsprozess. Dabei haben insbesondere die hohe instantane Depositionsrate,
der relativ hohe Sauerstoﬀhintergrunddruck und der gepulste Abtrag des Targets Einﬂuss
(vgl. [88], [13]).
Die hohe Ablationssrate führt zu einer hohen Übersättigung ∆µ des Plasmas. Dadurch
ﬁndet auf der Oberﬂäche bevorzugt die zweidimensionale Keimbildung statt und es entsteht
eine hohe Dichte an kleinen Clustern. Die hohe Dichte an kleinen Clustern begünstigt ein
zweidimensionales Auffüllen der Lage gegenüber dem dreidimensionalen Wachstum [14].
Der hohe Sauerstoﬀhintergrunddruck hat vorwiegend zwei Auswirkungen auf den Wachs-
tumsprozess. Zum einen beeinﬂusst dieser die kinetische Energie der Materialeinheiten, die
auf der Oberﬂäche ankommen. Darüber hinaus ist das für das zweidimensionale Wachstum
wichtige kinetische Verhalten der Einheiten auf der Oberﬂäche beeinﬂussbar. Zum anderen
triﬀt durch den hohen Sauerstoﬀhintergrunddruck ständig Sauerstoﬀ auf der Oberﬂäche des
Substrats bzw. der aufwachsenden Schicht auf. Dies kann zu einer Veränderung der Oberﬂä-
chen bzw. Grenzﬂächenenergien führen und kann daher zur Herbeiführung eines Wechsels des
Wachstumsmodus benutzt werden (vgl. z. B. [89]).
Die Trennung von Deposition und Wachstum hat jedoch den gravierendsten Einﬂuss auf
die Art des Wachstums. Durch den gepulsten Abtrag des Materials wechseln sich Phasen ab,
in denen das Material vom Target ablatiert wird und sich über das Plasma auf dem Substrat
niederschlägt, und Phasen, in denen kein Material auf dem Substrat ankommt. Dies bedeutet,
es gibt eine Phase, in der das Material bereitgestellt wird, gefolgt von einer Phase, in der die
kristalline Anordnung des Materials auf der Oberﬂäche erfolgt.
Die Depositionsphase ist instantan mit einer Dauer von ca. 1ms. Die Dauer der Wachs-
tumsphase ist wesentlich länger und abhängig von der Wiederholrate der Laserpulse (z. B.
100ms bei 10Hz). Die Zeit zwischen den Laserpulsen kann über die Frequenz variiert wer-
den. Bei der gepulsten Laserdeposition übersteigen die Diﬀusionszeiten auf der Oberﬂäche
die Ankunftsdauer der Materialeinheiten durch die Plasmakeule. Wenn also die Pause zwi-
schen zwei Laserpulsen in der Größenordnung der atomistischen Prozesse auf der Oberﬂäche
liegt, beeinﬂusst die gepulste Deposition den Wachstumsprozess. In diesem Fall ﬁndet der
Wachstumsprozess außerhalb des thermodynamischen Gleichgewichts statt, dadurch bekom-
men, vergleichbar zur Homoepitaxie, die kinetischen Eﬀekte bei Keimbildung und Wachstum
Bedeutung.
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Mit jedem Laserpuls wird viel Material auf die Oberﬂäche gebracht. Dieses setzt sich zu-
nächst zu kleinen Clustern in hoher Dichte zusammen. Nach dem Abklingen des Plasmas sind
die Cluster nicht mehr stabil und zerfallen wieder in kleine mobile Einheiten. Begünstigt durch
die hohen Wachstumstemperaturen und die hohe Energie, die die Materialeinheiten auf der
Oberﬂäche des Substrats haben, ordnen diese sich in der Zeit zwischen zwei Laserpulsen wieder
zu Clustern zusammen oder lagern sich an vorhandene Cluster an. Dadurch heilen Defekte an
der Oberﬂäche aus. Außerdem ergeben sich Mischformen der Wachstumsarten. Bei der PLD
kann eine Dünnschicht z. B. zunächst inselartig aufwachsen. Anschließend ﬁndet das Wachs-
tum auf der Oberﬂäche der Inseln lagenweise statt. Auch sind besondere Wachstumsarten,
wie z. B. das Spiralwachstum, möglich [89,98].
Bei der gepulsten Laserdeposition spielen die kinetischen Eﬀekte eine wichtige Rolle. Das
Wachstum ﬁndet außerhalb des thermodynamischen Gleichgewichts statt. Insgesamt ﬁndet
eine Trennung zwischen Deposition von Material, Keimbildung und Wachstum statt. Bei ge-
eignet gewählten Bedingungen ist es möglich, mehrere Monolagen zweidimensional auf Sub-
strate bestehend aus einem sich von der Schicht unterscheidenden Material aufzuwachsen [14].
Dadurch ist diese Wachstumsmethode im geeigneten Parameterbereich ideal in Hinblick auf
zweidimensionales Wachstum in der Heteroepitaxie.
1.2.2.5 Einﬂuss der PLD-Parameter auf das Wachstum
Im Folgenden sind wichtige Parameter der PLD-Methode und deren Auswirkungen auf das
Wachstum und die Qualität der gewachsenen Dünnschichten aufgeführt. Die Parameter glie-
dern sich in die Eigenschaften der Laserstrahlung (Wellenlänge, Energiedichte auf der Target-
oberﬂäche und Wiederholrate), die Eigenschaften des Hintergrundgases und die Eigenschaften
des Substrates (Temperatur und Oberﬂächenbeschaﬀenheit) auf. Für detailliertere Informa-
tionen sei an dieser Stelle auf die einschlägige Literatur verwiesen (z. B. [13]).
Einﬂuss der Wellenlänge des Lasers
Die Wellenlänge des Lasers hat Auswirkung auf den Wechselwirkungsprozess zwischen La-
serpuls und Target und damit auf die Zusammensetzung des Plasmas [89]. Je nach Wellenlänge
ist das Plasma aus größeren Clustern und einzelnen Atomen zusammengesetzt. Ursache dafür
ist die materialspeziﬁsche Eindringtiefe der Laserstrahlung und die Wechselwirkung mit dem
Abtrag vom Target. Für viele oxidische Materialien ist die Zusammensetzung des Plasmas
bei Verwendung eines Lasers mit ultravioletter Strahlung für die Herstellung von qualitativ
hochwertigen Dünnschichten günstig. Im Plasma sind nach der Ablation hauptsächlich Be-
standteile in atomarer Größe vorhanden. Dies führt in der Regel zum Wachstum von glatteren
Dünnschichten (ggf. mit feinerer Körnung) in guter kristalliner Qualität.
Einﬂuss der Energiedichte des Lasers
Die Energiedichte des Lasers hat starken Einﬂuss auf die Wachstumsart und damit die
Mikrostruktur der Schicht [89]. Je höher die Energiedichte, desto mehr Material wird pro
Impuls vom Target ablatiert. Dabei ist der Einﬂuss nicht im gesamten Parameterbereich
linear. Es existiert eine minimale Energiedichte, ab der die Abtragung des Materials beginnt.
Das heißt, oberhalb dieser Grenze wird die instantane Depositionsrate und darüber der Grad
der Übersättigung des Plasmas durch die Energiedichte linear beeinﬂusst.
1.2. WACHSTUM VON DÜNNEN SCHICHTEN 35
Eine hohe Energiedichte führt zu einer hohen Übersättigung des Plasmas und einer hohen
instantanen Depositionsrate. Dies führt zu einer Vergrößerung der Clusterdichte auf der Ober-
ﬂäche bei kritischen Keimgrößen bis herunter auf die atomare Ebene. Außerdem beeinﬂusst
die Energiedichte des Laserpulses die Temperatur des Plasmas und damit die Energie der auf
der Oberﬂäche ankommenden Materialeinheiten. Insgesamt führt eine hohe Energiedichte im
geeigneten Parameterbereich zu günstigen Bedingungen für das zweidimensionale Wachstum.
Einﬂuss der Laserfrequenz
Die Wiederholrate der Laserpulse bestimmt die zeitliche Dauer zwischen zwei Laserpul-
sen, d. h. die Laserfrequenz hat Einﬂuss auf die kinetischen Vorgänge an der Oberﬂäche des
Substrats. Die Abklingzeiten der kinetischen Vorgänge können wesentlich kleiner, größer oder
in derselben Größenordnung wie der Abstand zweier Laserpulse sein. Auswirkungen auf den
Wachstumsprozess hat es, wenn die Zeitkonstanten beider Vorgänge in derselben Größenord-
nung liegen [89].
Für Schichten hoher struktureller Güte ist das zweidimensionale Wachstum von entschei-
dender Bedeutung. Dieses wird hauptsächlich durch die kinetischen Vorgänge an der Oberﬂä-
che (Diﬀusion, Agglomeration und Dissoziation) beeinﬂusst. Schichten mit hoher kristalliner
Güte lassen sich nur aufwachsen, wenn die Pause zwischen zwei Laserpulsen genügend lang
gegenüber den Abklingzeiten der auf der Substrat- bzw. Substratoberﬂäche stattﬁndenden
Relaxationsprozesse der Materialeinheiten ist. Ist dies nicht der Fall, d. h. werden bei zu ge-
ringer Intervalldauer die Relaxationsprozesse an der Oberﬂäche durch die Ankunft von neuem
Material gestört, können sich die Materialeinheiten nicht vollständig an der Oberﬂäche anord-
nen. Dies führt insgesamt zu Unregelmäßigkeiten und dreidimensionalen Strukturen auf der
Oberﬂäche, die sich mit anwachsender Dicke der Schichten verstärken.
Einﬂuss des Sauerstoﬀhintergrunddruckes
Durch die Sauerstoﬀatmosphäre im Rezipienten wird die Energie der Materialeinheiten,
die auf der Oberﬂäche des Substrates ankommen, beeinﬂusst [99]. Dabei bestimmt die Hö-
he des Druckes die Stärke der Wechselwirkung der Sauerstoﬀatome mit dem Plasma. Diese
Wechselwirkung ist nicht isotrop und verlangsamt die Geschwindigkeit der sich ausbreitenden
Plasmakeule. Bei relativ hohem Hintergrunddruck ist die kinetische Energie der Material-
einheiten auf der Oberﬂäche niedrig, bei sehr geringen Hintergrunddrücken ist die Energie
hoch [100]. Der Sauerstoﬀhintergrunddruck hat bei festem Abstand vom Target zum Substrat
Einﬂuss auf die kinetischen Vorgänge an der Oberﬂäche.
Diese wiederum haben Auswirkungen auf die Art des Wachstums und die strukturellen
Eigenschaften der Dünnschichten (wie z. B. die kristalline Orientierung [101]). Bei geeignet
gewähltem Hintergrunddruck ist zweidimensionales Wachstum möglich. Die Höhe des Sauer-
stoﬀhintergrunddruckes hat darüber hinaus Auswirkung auf die physikalischen Eigenschaften
der Schichten. Zum einen beeinﬂusst dieser die physikalischen Eigenschaften über die Hö-
he des Sauerstoﬀgehaltes der aufwachsenden Schicht, zum anderen über Abweichungen von
der idealen Kristallstruktur. Beim PLD-Wachstum von hochtemperatursupraleitenden Dünn-
schichten aus YBa2Cu3O7 hat die Höhe des Sauerstoﬀhintergrunddruckes z. B. Auswirkungen
auf die Übergangstemperaturen und den elektrischen Widerstand im nicht supraleitenden
Temperaturbereich (vgl. z. B. [102]).
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Einﬂuss der Substrattemperatur
Die Temperatur des Substrats bestimmt die Geschwindigkeit des Wärmeverlusts durch
das Substrat. Damit hängt die Geschwindigkeit des Krisallisationsprozesses stark von der
Substrattemperatur ab. Je schneller die Abkühlung, desto langsamer ist die Geschwindigkeit
des Kristallisationsprozesses [14]. Außerdem wird durch die Substrattemperatur die Beweg-
lichkeit der Einheiten an der Oberﬂäche beeinﬂusst. Je höher die Substrattemperatur, desto
höher ist deren Beweglichkeit. Eine genügend hohe Substrattemperatur ist insbesondere für
die zweidimensionalen Wachstumsmodi entscheidend.
Einﬂuss der Substratoberﬂäche
Die Oberﬂächenbeschaﬀenheit der Substrate hat einen großen Einﬂuss auf die Vorgänge
beim Wachstumsprozess und damit auf die spätere Qualität der gewachsenen Schichten [89].
Existieren Strukturen auf der Oberﬂäche, die von einer idealen zweidimensionalen Oberﬂäche
abweichen, so hat dies zum einen Auswirkungen auf die kinetischen Eﬀekte, da die Diffusions-
längen an der Oberﬂäche verkürzt sind. Zum anderen können die Strukturen als Kristallisa-
tionskeime dienen. Des Weitern hat die chemische Beschaﬀenheit der Oberﬂäche Einﬂuss auf
die Wachstumsqualität. Verschiedene Terminierungen der Oberﬂäche können die Ober- und
Grenzﬂächenenergien verändern und darüber die Wachstumsart beeinﬂussen. Damit kommt
dem Präparationsprozess der Substrate eine entscheidende Bedeutung zu.
1.3 Analysemethoden
Im folgenden Abschnitt werden die theoretischen Grundlagen erläutert, die für das Verständ-
nis der im Rahmen dieser Arbeit eingesetzten Analysemethoden sowie für die Auswertung
der mit diesen Methoden aufgenommenen Messdaten wichtig sind. Zur Bestimmung der Kris-
tallstruktur bzw. Oberﬂächenqualität wurden Beugungs- und Rastermikroskopieverfahren4
verwendet. Darüber hinaus wurden Verfahren zur Bestimmung der elektrischen und magne-
tischen Eigenschaften der Dünnschichten eingesetzt.
1.3.1 Beugungsverfahren (In-situ-RHEED)
Die Analyse von Kristallstrukturen erfolgt durch die Beugung von Strahlung mit einer Wellen-
länge in der Größenordnung der Gitterkonstanten der Kristalle [33]. Im Rahmen dieser Arbeit
wurden Elektronen (Materiewellen) und Röntgenphotonen5 (elektromagnetische Wellen) zur
Bestimmung der Kristallstruktur eingesetzt. Im Folgenden wird explizit auf die Methoden des
reﬂection high energy electron diﬀraction (RHHED) näher eingegangen, da dieses Verfahren
im Rahmen dieser Arbeit eine besondere Rolle bei der Realisierung des Wachstums von Mul-
tilagen einnimmt. Die allgemeinen Grundlagen für die Beugung von Wellen an Kristallen sind
im Anhang B beschrieben.6
4Für die Rastermikroskopieverfahren sei an dieser Stelle auf die einschlägige Literatur verwiesen (vgl.
z. B. [103]).
5Für Details der Charakterisierungsmethode X-ray diﬀraction (XRD) sei an dieser Stelle auf die einschlägige
Literatur verwiesen (vgl. z. B. [104]).
6 Eine ausführlichere Beschreibung ﬁndet sich in den Grundlagenbüchern zur Festkörperphysik (siehe z. B.
[32–34]) bzw. zur Quantenmechanik (siehe z. B. [105,106]).
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1.3.1.1 Reﬂection high energy electron diﬀraction
Das Akronym RHEED setzt sich aus folgenden englischen Wörtern zusammen: reﬂection high
energy electron diﬀraction und bedeutet auf Deutsch die reﬂektive Beugung hoch energetischer
Elektronen. Den Ursprung für das RHEED legten Davisson und Germer im Jahre 1927 mit
Experimenten zur Elektronenbeugung, die sie an Nickelkristallen durchführten [107]. Heutzu-
tage wird RHEED als Charakterisierungsmethode beim Schichtwachstum eingesetzt.
Abbildung 1.16: Schematische Darstellung der Anordnung beim RHEED (reﬂection high energy
electron diﬀraction)
Abbildung 1.16 zeigt das grundlegende Prinzip. Beim RHEED werden Elektronen unter
sehr ﬂachen Winkel (< 5◦) auf eine Kristalloberﬂäche geschossen und dort als Materiewelle
gebeugt. Das Beugungsbild wird über einen Fluoreszenzschirm sichtbar gemacht und über
eine Kamera gespeichert.
Die Methode des RHEED zur Kristallcharakterisierung hat Vorteile, die sie für einen Ein-
satz zur Charakterisierung des Wachstums von Schichten prädestinieren. Zum Ersten ist die
Methode, dadurch dass hoch energetische Elektronen unter sehr ﬂachem Winkel auf die Probe
einwirken und somit eine geringe Eindringtiefe von wenigen Atomlagen aufweisen, sehr ober-
ﬂächensensitiv. Zum Zweiten bleibt bei der Versuchsanordnung der Raum oberhalb der Probe
frei, was den Einsatz zur in-situ Charakterisierung des Schichtwachtsums stark vereinfacht.
Und zum Dritten ist neben der strukturellen Charakterisierung über das Beugungsmuster,
beim Lagenwachstum über die Auswertung von Oszillationen der Intensität der Beugungsre-
ﬂexe eine Bestimmung der Wachstumsgeschwindigkeit möglich.
Im den nachfolgenden Abschnitten werden zunächst die theoretischen Grundlagen der
Streuung von Elektronen und die geometrische Entstehung des RHEED-Bildes einer idealen
zweidimensionalen Oberﬂäche beschrieben. Dann wird auf RHEED-Beugung an realen Struk-
turen eingegangen. Im letzten Abschnitt wird die Entstehung und Deutung von RHEED-
Intensitätsoszillationen erläutert.
Grundlagen der Streuung von Elektronen
Für die Beschreibung von Beugungsphänomenen müssen die Elektronen im Modell der Mate-
riewelle betrachtet werden. Nach Louis Victor de Broglie kann Elektronen mit dem Impuls p
folgende de-Broglie-Wellenlänge zugeordnet werden [34]:
λ = h
p
. (1.13)
Dabei repräsentiert h das Plancksche Wirkungsquantum. Der Betrag des Wellenzahlvektors
für hoch energetische Elektronen unter Berücksichtigung der relativistischen Korrektur ergibt
sich zu [108]:
k0 =
1
~
√
2m0E +
(
E
c
)2
(1.14)
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wobei ~ für das Plancksche Wirkungsquantum dividiert durch die doppelte Kreiskonstante 
und m0 für die Ruhemasse eines Elektrons steht. Nimmt man eine Energie der Elektronen
von 35 keV an und berechnet über Formel 1.14 die zugehörige de-Broglie-Wellenlänge der
Elektronen, ergibt sich ein Zahlenwert von 0,064 Å. Dieser Wert ist geringer als die Abstände
der Atome im Kristallgitter, liegt aber in derselben Größenordnung.
Eine Abschätzung des Streuquerschnitts für Elektronen ﬁndet sich in [108]. Die Streuung
der Elektronen ﬁndet sowohl an den Außenelektronen der Hülle als auch an den Atomrümpfen
statt und ist damit abhängig von der Ladungsverteilung im Kristall. Ausgangspunkt ist das
Streupotential des einzelnen Atoms:
V (−→rV) = − Ze
2
40−→rV e
(
−
−→rV
a
)
(1.15)
Dabei bedeutet Z die Kernladungszahl, e steht für die Elementarladung, 0 ist die Dielek-
trizitätskonstante des Vakuums und a repräsentiert die Streulänge in der Thomas-Fermi-
Näherung. Diese ist gegeben durch:
a = 40~
2
me2Z 13
(1.16)
In Bornscher Näherung (vgl. z. B. [106]) ergibt sich nun der Streuquerschnitt zu:
σ = 16m
2e4
~4 (40)2
Z2a4
4k20a2 + 1
(1.17)
Nach Gleichung 1.17 verkleinert sich der Streuquerschnitt mit steigender Energie der einfal-
lenden Elektronen und steigt quadratisch mit der Kernladungszahl an.
Geometrische Entstehung des RHEED-Bildes
Zur Veranschaulichung des RHEED-Beugungsbildes bedient man sich der Ewald-Konstruk-
tion, das heißt, man verwendet die Laue-Bedingung. Bei der geometrischen Deutung der
RHEED-Bilder werden daher nur elastische einfache Streuprozesse einbezogen.
Weiterhin müssen folgende Besonderheiten bei der Deutung des RHEED berücksichtigt
werden: Die Elektronen haben aufgrund des ﬂachen Einstrahlwinkels θ und ihrer hohen Ener-
gie eine geringe Eindringtiefe von wenigen Atomlagen und werden nicht an dem dreidimensio-
nalen Kristall, sondern an dessen zweidimensionaler Oberﬂäche gebeugt. Für die Konstruk-
tion geht man von einer idealen zweidimensionalen Oberﬂäche aus. Das reziproke Gitter ist
daher zweidimensional und besteht aus einer regelmäßigen Anordnung von äquidistanten Säu-
len senkrecht zur Oberﬂäche [109]. Außerdem weist der Wellenvektor der einfallenden hoch-
energetischen Elektronen einen Betrag von bis zu k0 = 975 1nm auf (vgl. Gleichung 1.14 mit
E = 35 keV). Dadurch ergibt sich ein Radius der Ewald-Kugel, der groß gegenüber den Ab-
ständen im reziproken Gitter ist. Dies führt zu einem nahezu ebenen Schnitt mit dem rezipro-
ken Gitter. Dadurch vereinfacht sich die Berechnung der Abstände der Säulen im reziproken
Gitter, da anstelle der trigonometrischen Funktionen deren Näherungen für kleine Winkel
verwendet werden können [108].
Abbildung 1.17 zeigt die Konstruktion des Beugungsbildes mittels der Ewald-Kugel für die
Beugungsgeometrie des RHEED in einer dreidimensionalen Ansicht (vgl. z. B. [45]). Die unter
ﬂachem Winkel θ auf die Probenoberﬂäche einfallenden Elektronen sind durch den Wellen-
zahlvektor k0 gekennzeichnet, dessen Betrag dem Radius der Ewald-Kugel entspricht. An der
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Abbildung 1.17: Dreidimensionale Veranschaulichung der Entstehung des Beugungsbildes einer zwei-
dimensionalen Kristalloberﬂäche mittels der Ewald-Kugel für die Streugeometrie des RHEED
Probenoberﬂäche werden die Elektronen elastisch gebeugt und treﬀen im Abstand L auf einen
Fluoreszenzschirm, auf dem das Beugungsbild sichtbar wird. Die Konstruktion des Beugungs-
bildes ergibt sich aus den Schnittpunkten der Ewald-Kugel mit dem reziproken Gitter. An
jedem Schnittpunkt von Ewald-Kugel und reziprokem Gitter ist die Laue-Bedingung erfüllt
und es ergibt sich als Projektion ein Beugungsreﬂex auf dem Fluoreszenzschirm.
Im Beugungsbild liegen die RHEED-Reﬂexe auf Laue-Kreisen n-ter Ordnung mit dem
Radius Ln um den Mittelpunkt H. Bis auf den Anteil des einfallenden Elektronenstrahls, der
direkt (bei I) auf den Fluoreszenzschirm triﬀt (wird als (0,0,0)-Reﬂex bezeichnet), sind nur
die Ausschnitte aus den Laue-Kreisen oberhalb der Schattenkante im Beugungsbild sichtbar.
Bei der Indizierung der gebeugten Reﬂexe (bzw. des reziproken Gitters der Oberﬂäche) geht
man folgendermaßen vor (vgl. z. B. [110]): Ausgangspunkt ist der direkt gespiegelte Strahl,
der bei L0 senkrecht über dem Mittelpunkt im 0-ten Laue-Kreis den (0,0)-Reﬂex bildet. Die
anderen Reﬂexe des 0-ten Laue-Kreises werden von der Mitte ausgehend nach links bzw. rechts
aufsteigend als (0,-m) bzw. (0,m) deﬁniert. Die Reﬂexe der übrigen Laue-Kreise werden nach
demselben Prinzip indiziert. Dabei ﬁndet in der ersten Koordinate n der Bezeichnung (n,m)
die Ordnung des Laue-Kreises Berücksichtigung.7
Aus den Reﬂexen der Beugungsmuster lassen sich die parallelen und senkrechten Abstände
gp bzw. gs im reziproken Gitter bestimmen. Diese ergeben sich aus geometrischen Überlegun-
gen zu [108]:
ngp = k0
cos θ − 1√(
Ln
L
)2
+ 1
 (1.18)
bzw. zu
ngs =
k0√(
L
nl
)2
+ 1
≈ nl
L
k0 fu¨r (nl≪ L) (1.19)
7Die Indizierung der Reﬂexe ist nicht verknüpft mit den Millerschen Indizes.
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Dabei werden die Abstände ngs und ngp ausgehend von der Säule des reziproken Gitters ab-
gemessen, die den (0,0)-Reﬂex hervorbringt. Aus den Abständen des reziproken Gitters ist
eine Bestimmung der Gitterkonstanten des direkten Gitters möglich. In der Praxis ist der
Abstand zwischen Fluoreszenzschirm und Auftreﬀpunkt des Elektronenstrahls auf die Probe
nicht genügend genau für eine präzise Bestimmung bekannt. Daher wird das RHEED oft wäh-
rend des Schichtwachstums zur Beobachtung der relativen Veränderung der Gitterkonstanten
eingesetzt.
RHEED-Beugung an realen Strukturen
Unter realen Bedingungen ist die Annahme einer perfekten regelmäßig periodisch geordne-
ten zweidimensionalen Oberﬂäche in den meisten Fällen nicht korrekt. Auf realen Oberﬂächen
sind insbesondere beim Schichtwachstum nahezu immer dreidimensionale Unregelmäßigkeiten
vorhanden. Dadurch weicht diese aber häuﬁg von der idealen zweidimensionalen Oberﬂäche
ab und das reale RHEED-Beugungsbild besteht aus einer Mischung von Reﬂektions- und
Transmissionsmustern.
Die theoretische Beschreibung der Beugung von hoch energetischen Elektronen an realen
Kristalloberﬂächen ist schwierig und die Rechnungen stimmen nicht genau mit der Beob-
achtung überein. Die einfachen Rechnungen der kinematischen Streutheorie sind nicht aus-
reichend zur Beschreibung, da sie nur Einfachstreuprozesse berücksichtigen. Durch den ﬂa-
chen Einstrahlwinkel beim RHEED sind aber Mehrfachstreuprozesse wahrscheinlich. Auch
die Rechnungen zur dynamischen Streutheorie stimmen nur ungenau mit den experimentellen
Beobachtungen überein. Ein Grund dafür ist, dass die realen Oberﬂächen in Experimenten
Störungen aufweisen und diese in den Modellen, die auf der strikten Periodizität des Kris-
tallgitters beruhen, schwierig zu berücksichtigen sind [108]. Auch müssten die Rechnungen zu
einer exakten Beschreibung für jedes Material neu durchgeführt werden. Insbesondere das Ver-
ständnis der Form und absoluten Intensität der einzelnen Beugungsreﬂexe ist schwierig [111].
Zur Interpretation von Beugungsmustern realer Strukturen ist es daher sinnvoll, einzelne wich-
tige Aspekte herauszugreifen und separat zu betrachten. Ein ausführlicher Überblick über die
theoretischen Modelle zur Beschreibung des RHEED ist in [108,111] zu ﬁnden.
In den folgenden Abschnitten wird auf die Interpretation von RHEED-Beugungsbildern
unter realen Bedingungen eingegangen. Nach den Vorüberlegungen werden die Entstehung
und das Aussehen von RHEED-Beugungsmustern realer Oberﬂächen erläutert. Anschließend
werden im Detail Transmissionsmuster und die daraus zu extrahierenden Informationen dis-
kutiert. Die Interpretation von texturierten Oberﬂächen wird beschrieben. Außerdem wird der
Einﬂuss des Elektronenstrahls auf die Beugungsmuster betrachtet.
Vorüberlegungen
In Abbildung 1.18 sind beispielhaft zwei experimentell gewonnene RHEED-Aufnahmen
der Oberﬂächen zweier Substrate gezeigt. Die Oberﬂächen der Substrate haben eine sehr hohe
Qualität. Trotzdem sind in den Aufnahmen einige Aspekte realer RHEED-Beugungsbilder zu
erkennen.
Der erste Aspekt, der bei der Analyse von Beugungsbildern zu beachten ist und die quan-
titative Auswertung der Intensitäten beeinträchtigt, liegt in der instrumentellen Auﬂösung der
Elektronenkanone und den Eigenschaften von realen Kristallen begründet. Die beschleunigten
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Elektronen sind nicht ideal monochromatisch, sondern haben leicht unterschiedliche Energien.
Dadurch hat die Oberﬂäche der Ewald-Kugel eine endliche Dicke. Außerdem besitzen reale
Kristalle eine endliche Ausdehnung. Dadurch sind die Säulen des reziproken Gitters verbrei-
tert. Insgesamt bedeutet dies, dass die Schnittpunkte zwischen Ewald-Kugel und reziprokem
Gitter vergrößert und damit die Reﬂexe auf dem Fluoreszenzschirm zu Ellipsen verschmiert
sind [112]. Diese Aufweitung ist an den Reﬂexen des nullten Laue-Kreises in Abbildung 1.18
deutlich zu erkennen.
(a)
(a) (b)
Kikuchi-Linien
Abbildung 1.18: RHEED-Beugungsbilder realer Strukturen. Die RHEED-Reﬂexe zeigen eine ellip-
senförmige Verschmierung. (a) RHEED-Aufnahme eines SrTiO3-Substrats. Kikuchi-Linien sind klar
zu erkennen. (b) RHEED-Aufnahme eines NdGaO3-Substrats. Die Aufnahme zeigt Überstrukturen
in Form von Streifen zwischen den Hauptreﬂexen. Der einfallende Elektronenstrahl fällt senkrecht zu
den Stufen an der Oberﬂäche ein. Eine Aufspaltung des (0,-1)- und (0,1)-Reﬂexes ist zu erkennen.
Anmerkung: Beide Bilder wurden bei einem Sauerstoﬀhintergrunddruck 4Pa und 8Pa aufgenommen.
Die Beugungsbilder zeigen weitere Aspekte realer RHEED-Aufnahmen, die insbesondere
für die Interpretation von Beugungsmustern von Substratoberﬂächen wichtig sind. Abbildung
1.18 (b) zeigt die RHEED-Aufnahme eines NdGaO3-Substrats. Bei der Betrachtung fällt eine
Aufspaltung des (0,-1)- und des (0,1)-Reﬂexes auf. Dies lässt sich auf die Oberﬂächenstruktur
des Substrats zurückführen, die eine regelmäßige Terrassenstruktur mit Stufen der Höhe einer
Einheitszelle aufweist (vgl. Abschnitt 3.2.2). Nach [113] beeinﬂussen die Stufen an der Ober-
ﬂäche die Form der RHEED-Reﬂexe. Die Aufspaltung ist abhängig von der Einfallsrichtung
der Elektronen in Bezug auf die Kanten der Stufen. Aus dem Intensitätsproﬁl der Reﬂexe lässt
sich mit Hilfe nachfolgender Formel der Fehlschnittwinkel der Substratoberﬂäche berechnen,
wenn die Einfallsrichtung der Elektronen senkrecht zu den Kanten der Stufen liegt:
θc = ⟨θf ⟩ d∆θf
λ− d∆θf (1.20)
Dabei bedeutet ⟨θf ⟩ den gemittelten Winkel zur Position des Reﬂexes und ∆θf den Abstand
der Aufspaltung des Reﬂexes. Die Höhe der einzelnen Stufen ist durch d gegeben und λ ist
die Wellenlänge der Elektronen.
Neben der Aufspaltung der Reﬂexe sind in Abbildung 1.18 (a), einer RHEED-Aufnahme
der Oberﬂäche eines SrTiO3-Substrats, Eﬀekte aufgrund von inelastischer Streuung in Form
von Kikuchi-Linien [114] zu erkennen, die nur bei Streuung an glatten Oberﬂächen entstehen.
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In Abbildung 1.18 (b) sind Überstrukturen in Form von Streifen zwischen den Hauptreﬂexen
aufgrund von Oberﬂächenrekonstruktionen deutlich zu erkennen (vgl. z. B. [115]). Sowohl
Kikuchi-Linien als auch Überstrukturen sind bei besonders glatten Oberﬂächen, wie sie z. B.
bei geeignet vorbehandelten Substraten vorkommen, zu beobachten.
RHEED-Beugungsmuster realer Oberﬂächen
Während des Wachstums von Dünnschichten herrscht abhängig von der jeweiligen Wachs-
tumsart im Allgemeinen mehr Unordnung auf der Oberﬂäche als bei den vorbehandelten Sub-
straten. In Abbildung 1.19 sind typische Oberﬂächenstrukturen und die zugehörigen RHEED-
Beugungsmuster, die während des Schichtwachstums vorkommen können, schematisch gezeigt.
Teil (a) bzw. (b) der Abbildung zeigt eine ideale zweidimensionale Oberﬂäche mit zugehörigem
Beugungbild. Das RHEED-Muster besteht aus Reﬂexen, die auf den Laue-Kreisen regelmäßig
angeordnet sind. Teil (c)-(h) der Abbildung 1.19 zeigt Oberﬂächenstruktur und Beugungs-
muster von Oberﬂächen, die von der idealen zweidimensionalen Oberﬂäche durch Unordnung
abweichen.
Abbildung 1.19: Schematischer Überblick über RHEED-Beugungsmuster und zugehörige Oberﬂäch-
strukturen. (a) Oberﬂächenstruktur und (b) zugehöriges RHEED-Muster einer idealen zweidimensio-
nalen Oberﬂäche. Die RHEED-Reﬂexe sind auf Laue-Kreisen angeordnet. (c) Oberﬂächenstruktur und
(d) zugehöriges RHEED-Muster einer Oberﬂäche mit vereinzelten ﬂachen Inseln. Die Reﬂexe sind
zu Säulen (sog. Streaks) zusammengewachsen. (e) Oberﬂächenstruktur und (f) zugehöriges RHEED-
Muster einer aus dreidimensionalen Inseln bestehenden Oberﬂäche. Das RHEED-Muster besteht aus
einzelnen unabhängig von den Laue-Kreisen angeordneten Reﬂexen. (g) Oberﬂächenstruktur und (h)
zugehöriges RHEED-Muster einer polykristallinen Probe. Das RHEED-Beugungsmuster besteht aus
Kreisbögen.
Sind vereinzelte ﬂache Domänen, d. h. Terrassen oder Inseln auf der Oberﬂäche vorhanden,
ﬁndet im Beugungsmuster eine Verlängerung der Reﬂexe (senkrecht zur Schattenkante) zu
Streaks statt [116]. Über die Ewald-Konstruktion erklärt sich das folgendermaßen: Durch die
ﬂachen Domänen auf der Oberﬂäche sind im reziproken Gitter die Stäbe verbreitert. Dadurch
sind die Schnittﬂächen zwischen den reziproken Gitterstäben und der Ewald-Kugel vergrößert
und ergeben auf diese Weise das veränderte Beugungsmuster. Je größer die Unordnung auf der
Oberﬂäche, desto länger sind die Streaks. Oft sind die Streaks bis zur Schattenkante ausgedehnt
(vgl. Abbildung 1.19 (d)) [117]. Insbesondere bei der Beobachtung von Lagenwachstum können
Streaks im Beugungsmuster vorkommen [118].
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Eine Verbreiterung der reziproken Gitterstäbe und damit eine Verzerrung der Reﬂexe wird
auch durch eine Mosaikstruktur bewirkt. Dabei reicht eine Verkippung um wenige Anteile eines
Grades aus [119]. Die Verbreiterung der reziproken Gitterstäbe ist kegelförmig und führt über
die Schnittﬂäche mit der Ewald-Kugel zu ungleichmäßig breiten Streaks im Beugungsmus-
ter [112]. Ein Spezialfall der Streaks sind kolumnare Reﬂexe [120]. Dabei weisen die Streaks
aufgrund von Rauigkeiten an der Oberﬂäche äquidistante Intensitätsmaxima senkrecht zur
Schattenkante auf [116].
Beﬁnden sich dreidimensionale Inseln an der Oberﬂäche, die von dem Elektronenstrahl
durchdrungen werden können (vgl. Abbildung 1.19 (e)), entsteht als Beugungsbild ein typi-
sches Transmissionsmuster 1.19 (f). Die Beugungsreﬂexe liegen nicht mehr auf Kreisbögen,
sondern sind innerhalb der Laue-Kreise regelmäßig auf senkrechten und waagerechten Linien
angeordnet [121]. Die Streuung ﬁndet nicht mehr an der zweidimensionalen Oberﬂäche, son-
dern an dreidimensionalen Clustern statt. Dadurch besteht das reziproke Gitter nicht mehr
aus zweidimensionalen Säulen, sondern aus einer dreidimensionalen Anordnung von Gitter-
punkten, die durch den Schnitt mit der Ewald-Kugel das Transmissionsmuster ergeben. Da die
Ewald-Kugel nicht exakt bei der Bragg-Bedingung die Punkte des reziproken Gitters schnei-
det, weisen die einzelnen Reﬂexe des Beugungsmusters unterschiedliche Intensitäten auf [117].
Eine weitere Variation im Beugungsmuster ergibt sich, wenn die Inseln an der Oberﬂäche
gegeneinander verkippt sind. Abbildungen 1.19 (g) und (h) zeigen die Oberﬂächenstruktur und
das zugehörige RHEED-Muster einer Probe mit polykristalliner Oberﬂäche. Die Punkte des
reziproken Gitters einer willkürlich orientierten polykristallinen Schicht (ohne Vorzugsrichtung
der Kristallite) sind für jede durch dieMillerschen Indizes deﬁnierte (h,k,l)-Ebene gleichmäßig
auf Kugelschalen angeordnet. Als Schnittmenge mit der Ewald-Kugel ergibt sich eine Serie von
Ringen auf dem Fluoreszenzschirm, deren Radius mit den Abständen der Ebenen im Kristall
verknüpft ist (vergleichbar mit Debeye-Scherrer-Aufnahmen von Röntgenuntersuchungen an
feinem Kristallpulver (vgl. z. B. [34])).
Im Fall einer Vorzugsrichtung in der Orientierung der Kristallite sind die Punkte des re-
ziproken Gitters nicht mehr gleichmäßig über die Kugelschalen verteilt. Das Beugungsbild
besteht in diesem Fall aus unterbrochenen Ringen, die als Nachweis einer Texturierung ver-
wendet werden können [122]. Einen weiteren Hinweis zur Orientierung der einzelnen Kristallite
erhält man über die Beobachtung des Beugungsmusters während einer Rotation der Schicht
um die Oberﬂächennormale. Ist keine Orientierung der Kristallite innerhalb der Ebene vor-
handen, tritt während der Drehung keine Veränderung des Beugungsmusters auf [123]. Neben
den bisher diskutierten Fällen existieren Materialien, die amorph sind, also keine kristalline
Ordnung aufweisen. Als RHEED-Beugungsbild ergibt sich in diesem Fall ein diﬀuses Leucht-
spektrum [124].
Transmissionsmuster
Weitere Informationen über die Inseln auf der Oberﬂäche ergeben sich aus der Form der
Reﬂexe des Transmissionsmusters. Die Form der Inseln wirkt sich über verbreiterte Punkte
im reziproken Gitter und damit veränderte Schnittmengen der Ewald-Kugel auf die Reﬂexe
im Beugungsmuster aus [117].
In Abbildung 1.20 werden die Oberﬂächenstruktur und die zugehörigen Beugungsmuster
in Abhängigkeit von der Form der Inseln gezeigt. Liegen Breite und Höhe der Inseln in der
gleichen Größenordnung, ergeben sich kreisförmige Beugungsreﬂexe mit Muster (vgl. Abb.
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Abbildung 1.20: Schematischer Überblick über RHEED-Beugungsmuster und zugehörige Ober-
ﬂächenstrukturen in Abhängigkeit von der Inselform. (a) Oberﬂächenstruktur und (b) zugehöriges
RHEED-Muster einer Oberﬂäche mit dünnen, aber gleich breiten und langen Inseln. Die RHEED-
Reﬂexe sind kreisförmig. (c) Oberﬂächenstruktur und (d) zugehöriges RHEED-Muster einer Oberﬂä-
che mit dünnen Inseln, bei denen die Höhe groß gegenüber der Breite ist. Die RHEED-Reﬂexe sind
in horizontaler Richtung zu Ellipsen verzerrt. (e) Oberﬂächenstruktur und (f) zugehöriges RHEED-
Muster einer Oberﬂäche mit dünnen Inseln, bei denen die Höhe klein gegenüber der Breite ist. Die
RHEED-Reﬂexe sind in vertikaler Richtung zu Ellipsen verzerrt (angelehnt an [117]).
1.20 (a), (b)). Bei hohen, aber schmalen Inseln ﬁndet eine ellipsenförmige Verzerrung der
Reﬂexe parallel zur Schattenkante statt (vgl. Abb. 1.20 (c), (d)). Flache, aber breite Inseln
hingegen verursachen eine vertikale Verzerrung der Beugungsreﬂexe (vgl. Abb. 1.20 (e), (f)).
Während des Wachstums können auch nicht quaderförmige Inseln mit z. B. pyramidaler oder
prismenförmiger Form vorkommen. Insbesondere für die Interpretation der Intensitäten im
Beugungsbild ist die Kenntnis der Form der Inseln zwingend erforderlich [117].
Aus den Abständen der Beugungsreﬂexe im Transmissionsmuster können die Orientierung
und die Gitterkonstanten der in Inseln aufwachsenden Schicht bestimmt werden. Da die Ver-
änderung der Gitterkonstanten während des Wachstums häuﬁg senkrecht zur Schattenkante
stattﬁndet, ist es sinnvoll, während der Messung die Abstände der Reﬂexe parallel zur Ober-
ﬂäche auszuwerten [125]. Auf diese Weise ist es auch möglich, beim Wechsel der Wachstumsart
vom zweidimensionalen Wachstum auf dreidimensionales Inselwachstum die Veränderung bzw.
Relaxation der Gitterkonstanten zu beobachten (vgl. z. B. [126]).
Die Kristallsymmetrie innerhalb der Ebene kann über eine Drehung des Substrats respek-
tive der Schicht um eine Achse senkrecht zur Oberﬂäche bestimmt werden. Dabei ist dies über
die Aufnahme von statischen Bildern an den der Kristallsymmetrie entsprechenden Azimutal-
Winkeln (vgl. z. B. [127]) oder über die kontinuierliche Aufnahme der Intensität einer Linie
parallel zur Schattenkante während der Substratrotation möglich (vgl. z. B. [128]).
Texturierte Oberﬂächen
Die quantitative Auswertung von in der Praxis vorkommenden RHEED-Beugungsmustern
ist schwierig. Insbesondere bei Transmissionsmustern sind Rückschlüsse von Form, Ausdeh-
nung und absoluten Intensitäten der Reﬂexe auf die quantitativen Werte für die Oberﬂächen-
qualität schwierig, da sich die einzelnen Eﬀekte überlagern (vgl. z. B. [129]). Für das RHEED
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von texturierten Schichten wurde eine kinematische Theorie vorgestellt, die ausgehend von
analytischen Gleichungen eine Simulation der Form der zugehörigen RHEED-Beugungsmuster
und eine Extraktion von Informationen über die Orientierung der Textur (inklusive der Ver-
teilung des Winkels) ermöglicht (siehe dazu [130]). An dieser Stelle wird nur auf die für das
Verständnis dieser Arbeit wichtigen prinzipiellen Zusammenhänge und Informationen einge-
gangen, die aus den RHEED-Beugungsbildern texturierter Schichten extrahierbar sind.
Abbildung 1.21 zeigt eine schematische Darstellung des Beugungsmusters einer texturier-
ten Schicht sowie die prinzipiellen Abhängigkeiten der strukturellen Eigenschaften der Schich-
ten von dem Aussehen der Reﬂexe im Transmissionsmuster. Die laterale Korngröße L der
texturierten Schicht verhält sich anti-proportional zur Breite der Reﬂexe im Transmissions-
muster. Die Höhe der Reﬂexe hängt anti-proportional von der Eindringtiefe der Elektronen ab
und beinhaltet somit Hinweise auf die Rauigkeit der Oberﬂäche. Die Orientierung der Domä-
nen innerhalb und außerhalb der Ebene wird über die Halbwertsbreite (full width at half maxi-
mum (FWHM)) der Verteilung angegeben. Dabei hängt die Orientierungsverteilung innerhalb
der Ebene ∆Ψ antiproportional von der relativen Intensität der Reﬂexe im Beugungsmuster
parallel zur Schattenkante ab. Die Orientierungsverteilung außerhalb der Schichtebene ∆ω
hängt proportional von der Ausdehnung der Beugungsreﬂexe in Richtung des Laue-Kreises ab
(vgl. [131,132]).
Abbildung 1.21: Schematische Darstellung eines RHEED-Beugungsmusters einer texturierten
Schicht. Die prinzipiellen Abhängigkeiten der eﬀektiven lateralen Korngröße L, der Eindringtiefe lt
sowie der Verteilung der Domänenorientierung innerhalb der Ebene ∆Ψ und außerhalb der Ebene ∆ω
von Form und Intensität der Reﬂexe sind in der Abbildung markiert (angelehnt an [131,132]).
Eine quantitative Auswertung von Beugungsreﬂexen in Transmissionsmustern über den
Vergleich von simulierten und experimentellen Daten wurde in [131] an biaxial-texturierten
MgO-Schichten durchgeführt. Dafür wurde ein Algorithmus eingesetzt, der basierend auf kine-
matischer Streutheorie die Berechnung von RHEED-Beugungsmustern inklusive der Intensitä-
ten von eindeutig texturierten, feinkörnigen polykristallinen Schichten ermöglicht (vgl. [133]).
Über Simulationen im relevanten Parameterbereich wurden Nachschlagetabellen (lookup ta-
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bles) erzeugt, die zur quantitativen Auswertung mit den experimentellen Daten verglichen
wurden [132]. Eine Anwendung dieser Methode auf texturierte Schichten aus anderen Mate-
rialien wurde vorgeschlagen [131].
Einﬂuss des Elektronenstrahls
Bei der Interpretation von RHEED-Beugungsbildern spielen neben der Größe der Domä-
nen auf der Oberﬂäche auch die räumliche Ausdehnung sowie die charakteristischen Längen
des Elektronenstrahls eine entscheidende Rolle.
Zum einen ist die Kohärenzlänge lc, die den Wegunterschied angibt, innerhalb derer die
Elektronen die Fähigkeit aufweisen, als Materiewelle zu interferieren, zum anderen ist die
Transmissionslänge lt von Bedeutung. Diese gibt die Tiefe der Kristallite an, die von den
Elektronen gerade noch durchstrahlt werden kann. Eine grobe Abschätzung der Längen ist
mit lc ≈ 100 nm und lt ≈ 10 nm gegeben [116]. Falls z. B. die Ausdehnung der Domänen groß
gegenüber Transmissions- und Kohärenzlänge des Elektronstrahls ist, ergibt sich trotz inseliger
Oberﬂäche das RHEED-Muster einer idealen zweidimensionalen Oberﬂäche. Auch die mittlere
freie Weglänge der Elektronen Λe hat Einﬂuss auf das Aussehen des Beugungsmusters. Wenn
die mittlere freie Weglänge der Elektronen Λe groß gegenüber der Reichweite der Ordnung
entlang der Oberﬂäche in der Einfallsebene ist, entsteht bei Unordnung an der Oberﬂäche
bevorzugt ein Transmissionsmuster [134].
Betrachtet man bei polykristallinen Schichten den Zusammenhang zwischen der räumli-
chen Ausdehnung der Kristallite s, der räumlichen Ausdehnung des Elektronenstrahls b sowie
der Ausdehnung der Wellenpakete w, ergibt sich folgendes Bild [135]:
• Gilt s > b > w, wird der Elektronenstrahl an einer einkristallinen Oberﬂäche mit ein-
heitlicher Orientierung gebeugt. Das RHEED-Beugungsmuster einer idealen zweidimen-
sionalen Oberﬂäche entsteht.
• Gilt b > s > w, wird zwar jedes Elektron an einer einkristallinen Oberﬂäche gebeugt,
aber die Summe der Elektronen im Strahl ergibt eine Mittelung über die verschiedenen
Orientierungen. Im RHEED-Beugungsmuster spiegelt sich die polykristalline Orientie-
rung der Kristallite wieder.
• Gilt b > w > s, triﬀt jedes Elektron auf eine Mischung aus verschiedenen Kristallrich-
tungen. Es ﬁndet keine Bragg-Streuung statt.
Dies bedeutet, dass unter bestimmten Bedingungen selbst bei polykristallinen Schichten das
RHEED-Beugungsmuster einer idealen zweidimensionalen Oberﬂäche entstehen kann.
Ein weiterer Eﬀekt, der bei der Interpretation von RHEED-Beugungsbildern eine Rolle
spielt, ist der shadowing-Eﬀekt. Das Entstehen eines Transmissionsmusters bzw. das Ver-
schwinden des Reﬂektionsmusters bedeutet nicht eine totale Bedeckung der Oberﬂäche mit
Inseln, sondern nur, dass die Inseln verhindern, dass der Elektronenstrahl bei dem ﬂachen
Einstrahlwinkel die glatte Substratoberﬂäche bzw. glattere Flächen sieht, d. h. abgeschattet
wird [121].
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1.3.1.2 RHEED-Intensitätsoszillationen
Ein weiterer wichtiger Aspekt des RHEED ist die Intensitätsabhängigkeit der Reﬂexe
vom Bedeckungsgrad der Oberﬂäche. Oszillationen in der Intensität von RHEED-Reﬂexen
während des Schichtwachstums wurden 1977 beim Wachstum von GaAs beobachtet [136].
In [137] wurde berichtet, dass beim MBE-Wachstums von Sb-dotierten GaAs-Schichten im
Falle von zweidimensionalem Lagenwachstum die Oszillationsperiode der Depositionszeit einer
Monolage des GaAs entspricht. Hauptanwendung der RHEED-Intensitätsoszillationen ist die
Bestimmung von Wachstumsraten bzw. von Schichtdicken [108].
Eine vereinfachte anschauliche Erklärung für die Entstehung von RHEED-Intensitätsoszil-
lationen im Zusammenhang mit zweidimensionalem Lagenwachstum ergibt sich in Anlehnung
an das Birth-Death-Modell, in dem das Lagenwachstum über die Veränderung der Oberﬂä-
chenbedeckung beschrieben wird. In Abbildung 1.22 ist zur Verdeutlichung dieses Modells
die Oberﬂächenbedeckung während des Lagenwachstums mit dem zugehörigen Verlauf der
RHEED-Intensität schematisch dargestellt.
n = 0
n = 0,25
n = 0,5
n = 1,5
n = 1
n = 2
n = 0,75
Abbildung 1.22: Schematische Darstellung eines einfachen Modells zur Entstehung von Oszillationen
in der RHEED-Intensität. Die linke Seite der Abbildung zeigt die Oberﬂächenbedeckung während des
2D-Lagenwachstums, die rechte Seite der Abbildung den zugehörigen Verlauf der RHEED-Intensität.
Für die Interpretation der RHEED-Intensitätsoszillationen wird angenommen, dass die
Reﬂektivität der Oberﬂäche und damit die Intensität der RHEED-Reﬂexe von der Oberﬂä-
chenrauigkeit abhängig ist (vgl. z. B. [138]). Eine glatte Oberﬂäche weist eine hohe Reﬂektivi-
tät und eine raue Oberﬂäche eine niedrige Reﬂektivität auf. Übertragen auf die Vorgänge beim
Lagenwachstum bedeutet dies, dass bei einer kompletten Bedeckung der Oberﬂäche (Θ = n),
d. h. zu Beginn und Ende des Wachstums einer Lage, die Reﬂektivität maximal ist. Minimale
Reﬂektivität herrscht bei halber Bedeckung der Oberﬂäche
(
Θ = n+ 12
)
nach dem Wachstum
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der Hälfte einer Lage. Damit oszilliert die RHEED-Intensität während des Lagenwachstums.
Eine Periode der RHEED-Intensität entspricht dem Wachstum einer Monolage. Eine Dämp-
fung der Oszillationen entsteht, wenn das Wachstum der darauﬀolgenden Lage begonnen wird,
bevor die vorherige Lage komplettiert wurde [139].
Für die Analyse des Wachstums über RHEED-Intensitätsoszillationen muss zwischen den
durch den Beugungsprozess verursachten und den durch das Wachstum hervorgerufenen Ef-
fekten unterschieden werden [108]. Außerdem müssen die sich während des Wachstums verän-
dernden Beugungsbedingungen berücksichtigt werden. Teilweise wird das Verhalten der Oszil-
lationen verursacht durch eine Überlagerung von verschiedenen Beugungsprozessen [140]. Bei
der experimentellen Beobachtung von RHEED-Intensitätsoszillationen können daher, bedingt
durch den Beugungsprozess, u. a. eine Phasenverschiebung der Oszillationen, eine Verdopplung
der Oszillationsperiode sowie eine Variation der Amplitude der Oszillationen auftreten [141].
Im Folgenden wird ein Überblick über verschiedene theoretische Modelle zur Beschrei-
bung von RHEED-Intensitätsoszillationen gegeben. Anschließend wird auf Untersuchungen
von Wachstumsprozessen mit RHEED-Oszillationen eingegangen.
Modelle zur Beschreibung der RHEED-Intensitätsoszillationen
Es gibt verschiedene theoretische Modelle zur Erklärung der RHEED-Intensitätsoszilla-
tionen [108]. Die Modelle basieren auf der Veränderung der Oberﬂäche während des zwei-
dimensionalen Lagenwachstums [140]. Im Folgenden wird auf das kinematische Modell, das
Edge-Scattering-Modell und auf das Top-Layer-Interference-Modell eingegangen.
Kinematisches Modell
Das kinematische Modell beruht auf dem Ansatz der Überlagerung von Einfachstreupro-
zessen an den verschiedenen Niveaus der Oberﬂäche. Da die Form der RHEED-Reﬂexe durch
die Verteilung der Stufen an der Oberﬂäche bestimmt wird [142], entstehen die Oszillationen
beim Lagenwachstum durch Interferenz der an den Niveaus der sich verändernden Oberﬂäche
gestreuten RHEED-Strahlen [143].
Beim zweidimensionalen Lagenwachstum geht man von einem aus zwei Niveaus bestehen-
dem System aus, bei dem auf dem unteren Niveau Cluster der Höhe d aufwachsen [113]. Für die
Oberﬂächenbedeckung der beiden Niveaus gilt: θ1 = θ und θ2 = 1− θ. Die RHEED-Intensität
der gebeugten Strahlung ist in diesem Modell gegeben durch [144]:
I(−→S ) =
[
Θ2 + (1− θ)2 + 2θ(1− θ cos(Szd))
]
2δ(Sx) + 2C′ii(Sx)(1− cos(Szd)) (1.21)
Dabei gelten folgende Beziehungen für den (0,0)-Reﬂex:
Sx = k0 (cos θf − cos θi) (1.22)
Sz = k0 (sin θf + sin θi) ≈ k0 (θf + θi) (1.23)
mit k0 als Betrag des Wellenvektors der einfallenden Elektronen sowie den Winkeln θi und
θf der einfallenden bzw. gebeugten Strahlen. Der Term C′ii(Sx) ist die Fouriertransformier-
te der reduzierten Korrelationsfunktion C ′ii(x) zwischen zwei Atomen derselben Ebene. Die
Korrelationsfunktion gibt die Wahrscheinlichkeit an, zwei Streuzentren auf derselben Ebene
im Abstand x zu ﬁnden. Diese besteht aus zwei Anteilen: aus einer fallenden Funktion, die
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durch die von den Stufen verursachte Unordnung auf der Oberﬂäche bedingt ist, und einem
konstanten Anteil, der dem Grenzwert für weit entfernten Stufen entspricht. C ′ii(x) ist um
den konstanten Anteil reduziert. Die Fouriertransformierte und damit die gestreute Intensität
besteht dementsprechend aus einem δ-Peak (in der Realität aufgeweitet durch nicht ideale
Messinstrumente und Kristalle) sowie einen breiten Reﬂex, der durch die Stufen bedingt ist.
Die Intensität der RHEED-Reﬂexe ist nach Gleichung 1.21 abhängig von der Oberﬂäch-
enbedeckung θ und über Sz vom Einfallswinkel der Strahlung. Man unterscheidet abhängig
vom Einfallswinkel zwischen gleichphasigen Bragg- und gegenphasigen oﬀ-Bragg-Beugungs-
bedingungen, je nachdem, ob Szd = 2n oder Szd = (n + 12) gilt. Bei exakt gleichphasiger
Beugungsbedingung ist die Beugung unabhängig von den an der Oberﬂäche beﬁndlichen Stu-
fen und die gebeugte Intensität besteht nur aus dem zentralen Peak. Wenn die Elektronen in
einem Einfallswinkel mit exakt gültiger oﬀ-Bragg-Bedingung gebeugt werden, ist die Beugung
maximal abhängig von der Verteilung der Stufen an der Oberﬂäche. Für Beugungsbedingun-
gen, die eine Mischung der beiden Grenzfälle darstellen, tritt eine Überlagerung der beiden
Eﬀekte auf und die Intensität des Beugungsmusters ist nur teilweise abhängig von der Vertei-
lung der Cluster auf der Oberﬂäche. Ist die Beugung abhängig von der Verteilung der Stufen
an der Oberﬂäche, ergibt sich nach 1.21 bei einer Bedeckung der Oberﬂäche von θ = 0, 5 ein
Maximum bzw. bei einer vollständigen Bedeckung der Oberﬂäche ein Maximum in der Inten-
sität der RHEED-Reﬂexe und damit ergeben sich beim zweidimensionalen Lagenwachstum
Oszillationen der Intensität, deren Periode mit der Wachstumszeit einer Lage verknüpft ist.
Das kinematische Modell beschreibt einige Eigenschaften der RHEED-Intensitätsoszilla-
tionen korrekt, andere Phänomene, wie die Phasenverschiebung der Oszillationen oder die
Verdopplung der Frequenz, sind mit dem Modell nicht zu erklären. Das Modell eignet sich
nicht zur generellen Beschreibung von Oszillationen der RHEED-Intensität. Da im kinema-
tischen Modell nur Einfachstreuprozesse zwischen den Terrassen berücksichtigt, aber Mehr-
fachstreupozesse innerhalb der Terrassen vernachlässigt werden, liefert das Modell für große
Terrassen die zutreﬀendere Beschreibung der RHEED-Intensitätsoszillationen [113]. Wenn die
Beugungsbedingungen so gewählt werden, dass Einzelstreuprozesse dominieren, kann das Mo-
dell zur Beschreibung spezieller Eﬀekte eingesetzt werden [140].
Edge-Scattering-Modell
Im Edge-Scattering-Modell wird der Beugungsprozess als multipler Streuprozess betrach-
tet [145]. Dabei wird davon ausgegangen, dass sich die RHEED-Intensitätsoszillationen aus
zwei Anteilen zusammensetzen, einem elastischen Anteil und einem diﬀusen Anteil, der pro-
portional zur Dichte der Stufen an der Oberﬂäche ist [108]. Die Variationen in der Intensität
werden hauptsächlich durch die periodische Variation des diﬀus gestreuten Anteils verur-
sacht [140]. Der Zusammenhang zwischen der Stufendichte an der Oberﬂäche und der Variati-
on des direkt gespiegelten Strahls beim RHEED wurde zum einen experimentell in [146,147]
über STM-Messungen (Scanning Tunneling Microscopy) beobachtet und zum anderen mittels
Monte-Carlo-Simulationen reproduziert (vgl. z. B. [148,149]).
Nach [150] ist die Stufendichte L beim Lagenwachstum abhängig von der Oberﬂächenbe-
deckung θ und gegeben durch:
L = (1− θ)
√
−4Nn ln(1− θ) (1.24)
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Dabei bedeutet Nn die Anzahl an zweidimensionalen Inseln, die auf der Oberﬂäche gleich-
zeitig wachsen. Damit oszilliert die Stufendichte zwischen dem Minimum Lmin = 0 und dem
Maximum
Lmax =
√
2 exp(−0, 5))N
1
2
n (1.25)
Dabei fällt auf, dass die Amplitude der Oszillationen nur über Nn abhängig von den expe-
rimentellen Parametern, insbesondere der Wachstumstemperatur und Depositionsrate sowie
den Materialkonstanten, ist [151].
Über das Edges-Scattering-Modell lassen sich einige durch den Beugungsprozess beding-
te Eﬀekte, wie Frequenzverdopplung oder Phasenverschiebung der Oszillationen, erklären.
Die RHEED-Intensitätsoszillationen entstehen durch Überlagerung der verschiedenen Beu-
gungsprozesse. Abhängig von den experimentellen Bedingungen ändert sich das Verhältnis
der Beiträge der verschiedenen Beugungsprozesse zur RHEED-Intensität und damit das Ver-
halten der RHEED-Intensitätsoszillationen [145]. Bei gegenphasigen Beugungsbedingungen
dominiert der kinematische Anteil, was zu einem Minimum in der Beugungsintensität bei
halber Oberﬂächenbedeckung führt. Bei gleichphasigen Beugungsbedingungen verursacht nur
der diﬀuse Anteil eine Änderung der Intensität. Das Maximum der RHEED-Intensitätsoszil-
lationen tritt dann bei maximaler Stufendichte, also bei halber Bedeckung der Oberﬂäche
auf. Die beobachteten Eﬀekte lassen sich somit über einen Wechsel in der Dominanz der
Beugungsprozesse erklären [108].
Auch die Phasenverschiebungen, die zwischen den Oszillationen des (0,0)- und des (0,-1)-
bzw. (0,1)-Beugungsreﬂexes auftreten können, lassen sich so erklären, da für die einzelnen
Reﬂexe unterschiedliche Beugungsbedingungen vorliegen und somit für das Verhalten der
jeweiligen Intensitäten unterschiedliche Beugungsprozesse dominierend sein können. Andere
Eﬀekte, wie die Dämpfung der Oszillationen und die Erholung der RHEED-Intensität nach
Abschluss des Wachstums, lassen sich dem Wachstumsprozess selbst zuordnen und können zu
dessen Untersuchung eingesetzt werden [140].
Top-Layer-Interference-Modell
Es existieren verschiedene Ansätze zur Beschreibung von RHEED-Intensitätsoszillationen,
die auf der dynamischen Streutheorie unter Verwendung von Vereinfachungen basieren. Ein
Modell, das trotz der Vereinfachungen einige Phänomene der Oszillationen korrekt beschreibt,
ist das Top-Layer-Interference-Modell [108].
In diesem Modell wird das dreidimensionale Kristallgitter als eindimensionale Anordnung
von Gitterebenen parallel zur Oberﬂäche betrachtet (one-beam condition). Damit ergibt sich
ein eindimensionales Kristallpotential in senkrechter Richtung zur Oberﬂäche. Für jede kom-
plette Monolage wird ein konstantes Potential angesetzt. Außerdem wird für das Potential
Vn der aufwachsenden n-ten Lage von folgender Proportionalität zur Oberﬂächenbedeckung
ausgegangen [152]:
Vn = θnV0 (1.26)
Dabei steht V0 für das gemittelte Kristallpotential des Substrats sowie der komplett aufge-
wachsenen Monolagen. Die Veränderung in der Intensität des direkt gespiegelten Strahls wird
nun hervorgerufen durch die dynamische Änderung des Potentials während des Wachstums.
Für das vereinfachte Potential lässt sich die Reﬂektivität des direkt gespiegelten Strahls ana-
lytisch berechnen (vgl. [152]).
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Insbesondere die Phasenverschiebung der Oszillationen und die Frequenzverdopplung las-
sen sich in dem Top-Layer-Interference-Modell anschaulich über die Betrachtung der Phasen-
diﬀerenz der interferierenden Elektronenstrahlen erklären [108]. Der Sachverhalt ist in Abbil-
dung 1.23 dargestellt.
Abbildung 1.23: Top-Layer-Interference-Modell: Darstellung der Interferenz von Elektronenstrahlen
an den Oberﬂächen der unteren und oberen Lage beim Lagenwachstum. Phasendiﬀerenz entsteht durch
den Gangunterschied der beiden Elektronenstrahlen (gestrichelt dargestellt) und entspricht dem Wert
2γ1d. γ1 repräsentiert den Impulsübertrag im Zusammenhang mit der Beugung des direkt gespiegelten
Strahls (angelehnt an [108,152]).
Durch den Gangunterschied der Elektronenstrahlen, die an der oberen und unteren Ober-
ﬂäche reﬂektiert werden, entsteht eine Phasendiﬀerenz. Diese beträgt ∆ϕ = 2γ1d. Dabei
steht γ1 für den Impulsübertrag im Zusammenhang mit der Beugung des direkt gespiegelten
Strahls. Die Phasendiﬀerenz ist abhängig vom Eintrittswinkel und über das Potential V1 der
aufwachsenden Lage mit der Oberﬂächenbedeckung verknüpft. Die Formel für γ1 lautet [108]:
γ1 =
√
k2s +
2me
~2
V1 (1.27)
Dabei bedeutet ks die Komponente des einfallenden Wellenvektors senkrecht zur Oberﬂäche,
m steht für die Elektronenmasse und e repräsentiert die Elementarladung der Elektronen.
Die Größe ~ ist das Plancksche Wirkungsquantum dividiert durch 2. In Abhängigkeit der
Dicke der Lage, des Einfallswinkels des Elektronenstrahls und des Kristallpotentials kann
die Phasenverschiebung während des Wachstums einer Lage (0 ≤ θn ≤ 1) mehrfach und zu
unterschiedlichen Zeitpunkten die gleichphasige Bedingung der Beugung (∆ϕ = 2n) erfüllen
und so zu lokalen Maxima in der Intensität des direkt gespiegelten Strahls führen. Somit lassen
sich die Phasenverschiebung und das Auftreten der Frequenzverdopplung erklären [108].
Untersuchung von Wachstumsprozessen mit RHEED-Oszillationen
Zum einen zeigen Oszillationen der RHEED-Intensitiät mit ihrem Auftreten eine hohe
strukturelle Qualität der aufwachsenden Schicht an, da sie durch den Wachstumsprozess des
zweidimensionalen Lagenwachstums verursacht werden [140]. Zum anderen können Eﬀekte in
der Veränderung der RHEED-Intensität, die durch Vorgänge beimWachstum bedingt sind, zur
Untersuchung des Wachstumsprozesses eingesetzt werden. Im Folgenden wird auf die Bestim-
mung der Wachstumsrate, auf die Untersuchung der Wachstumsart sowie auf die Beobachtung
der Erholung der Oberﬂächengüte und Wachstumsmanipulation eingegangen.
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Bestimmung der Wachstumsrate
Die Hauptanwendung der RHEED-Intensitätsoszillationen besteht in der Bestimmung der
Wachstumsrate über deren Periodendauer, die beim zweidimensionalen Lagenwachstum direkt
mit der Wachstumszeit einer Monolage verknüpft ist (vgl. z. B. [138]). Da die Phase der Oszil-
lationen nicht direkt der Bedeckung der Lage zugeordnet werden kann und von den Beugungs-
(Einfalls- und Azimuthal-) winkeln [141] und den Wachstumsbedingungen [108] abhängig ist,
kann die Auswertung nicht anhand der ersten, sondern muss anhand der nachfolgenden Oszil-
lationen erfolgen. Des Weiteren ist zu beachten, dass die Oszillationen nicht notwendigerweise
symmetrisch sind (vgl. z. B. [120]). Somit muss die Bestimmung der Periodendauer über die
Auswertung der Zeitdiﬀerenz von zwei aufeinanderfolgenden Minima bzw. Maxima erfolgen.
Bei der Aufnahme der Oszillationen während des Wachstums muss auf geeignete und kon-
stante Beugungsbedingungen (z. B. Vermeidung einer Frequenzverdopplung) geachtet wer-
den [140]. Da die Amplitude der Oszillationen bei maximaler Reﬂektivität besonders groß ist,
ist es nach [45] sinnvoll, vor Beginn der RHEED-Untersuchungen eine maximale Intensität für
den Reﬂex des direkt gespiegelten Strahls über den Einfallswinkel des RHEED-Strahls mittels
der Anpassung des Neigungswinkels des Substrats einzustellen.
Eine Messung von RHEED-Intensitätsoszillationen ist auch über eine Messung der Ver-
schiebung des direkt gespiegelten Strahls in Bezug auf die Schattenkante (vgl. z. B. [120]) oder
über den Abstand zwischen den Reﬂexen, der mit der Gitterkonstante innerhalb der Schich-
tebene verknüpft ist, möglich [84, 153]. Die Überwachung des Wachstumsprozesses mittels
RHEED-Intensitätsoszillationen ist meist nicht über die komplette Wachstumszeit möglich.
Einen Anhaltspunkt für eine hohe Wachstumsqualität liefern ca. 40 bis 60 beobachtbare Os-
zillationen [108].
Untersuchung der Wachstumsart
Das Verhalten der RHEED-Intensität kann für die Untersuchung der Wachstumsart einge-
setzt werden. Treten RHEED-Intensitätsoszillationen auf, ﬁndet das Schichtwachstum in Form
von zweidimensionalem Lagenwachstum statt. Für die Dämpfung bzw. das Nicht-Auftreten
von Oszillationen der RHEED-Intensität kommen zwei Möglichkeiten in Frage, zum einen das
Auftreten bzw. der Übergang zum dreidimensionalen Inselwachstum und zum anderen das
Auftreten bzw. der Übergang zum zweidimensionalen Stufenwachstum.
Beim Übergang vom zweidimensionalen Lagenwachstum zum dreidimensionalen Insel-
wachstum nimmt die Rauigkeit der Oberﬂäche durch die Bildung dreidimensionaler Inseln
zu. Die Zunahme der Rauigkeit verursacht eine Dämpfung der Oszillationen. Der Wechsel
des Wachstumsmodus wird durch einen starken Abfall der Intensität des RHEED-Reﬂexes
des direkt gespiegelten Strahls angezeigt. Gleichzeitig entsteht im RHEED-Beugungsbild das
punktförmige Transmissionsmuster. Die Identiﬁkation von 3D-Inselwachstum ist entscheidend,
da dieses oft mit einer Verschlechterung der Eigenschaften der Schicht verbunden ist. Beim
Wachstum von Quantentopfstrukturen aus InxGa1−xAs/GaAs wurde eine Korrelation zwi-
schen dem im RHEED beobachteten Übergang der Wachstumsart zum 3D-Inselwachstum
und eine Verschlechterung der optischen Eigenschaften beobachtet [154].
Beim Übergang vom zweidimensionalen Lagen- zum zweidimensionalen Stufenwachstum
ist ebenfalls ein Verschwinden der RHEED-Intensitätsoszillationen zu beobachten. In Abbil-
dung 1.24 sind schematisch die Bewegungen der Einheiten beim Stufen- bzw. 2D-Lagenwachs-
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Abbildung 1.24: Schematische Gegenüberstellung der Bewegung der Einheiten auf der Oberﬂäche
((a) und (c)) sowie resultierende Intensitätsverläufe des RHEED ((b) und (d)) während des Wachstums
auf vicinalen Oberﬂächen. Wird die Migrationslänge lm größer als die Breite der Stufen ls, ﬁndet
Stufenwachstum statt. Gilt (lm < ls), wächst die Schicht im zweidimensionalen Lagenwachstum auf.
RHEED-Intensitätsoszillationen sind nur beim zweidimensionalen Lagenwachstum zu beobachten.
tum an der Oberﬂäche ((a) und (c)) sowie die resultierenden Verläufe der RHEED-Intensität
((b) und (d)) des direkt gespiegelten Strahls dargestellt [140]. Die Oberﬂäche der Substrate
weist einen leichten Fehlschnittwinkel auf. Dadurch ergeben sich an der Oberﬂäche Terras-
sen der Breite ls. Ist die Migrationslänge lm der Spezies an der Oberﬂäche größer als die
Terrassenbreite, ﬁndet Stufenwachstum statt. Ist hingegen die Migrationslänge der Spezies
kleiner als die Terrassenbreite, ﬁndet Lagenwachstum statt. Nur während des Vorgangs des
Lagenwachstums sind RHEED-Intensitätsoszillationen zu beobachten [155].
Wird, wie bei der gepulsten Laserdeposition, das Material diskontinuierlich auf die Ober-
ﬂäche aufgebracht, ergibt sich beim Stufenwachstum ein anderer Verlauf der Intensität des
direkt gespiegelten Strahls als in Abbildung 1.24 (b) dargestellt [156]. Im Anschluss an das
Aufbringen des Materials durch den Laserimpuls sinkt die Intensität aufgrund des momen-
tanen Anstiegs der Oberﬂächenrauigkeit ab. Hat das Material auf der Oberﬂäche genügend
Zeit, bis an die Stufenkanten zu diﬀundieren, steigt die RHEED-Intensität durch die Redu-
zierung der Rauigkeit an der Oberﬂäche langsam wieder an. Sie erreicht ihren ursprünglichen
Wert, falls die Oberﬂächengüte während des Stufenwachstums erhalten bleibt. Die RHEED-
Intensität des direkt gespiegelten Strahls besteht in diesem Fall während des Stufenwachstums
aus einem konstanten Verlauf, der von einer äquidistanten Abfolge von Intensitätsabsenkungen
unterbrochen ist.
Erholung der Oberﬂächengüte und Wachstumsmanipulation
Das Wechselspiel zwischen Vorhandensein und Nichtvorhandensein von RHEED-Intensi-
tätsoszillationen kann für die Untersuchung der Erholung der Oberﬂächengüte und zur Be-
stimmung der Parameter der Oberﬂächendiffusion der Materialeinheiten benutzt werden [155].
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Der Wiederanstieg der RHEED-Intensität des direkt gespiegelten Strahls im Anschluss an
eine Unterbrechung des Schichtwachstums kann Rückschlüsse über die Erholung der Ober-
ﬂächengüte liefern. Voraussetzung dafür ist, dass geeignete Beugungsbedingungen für das
RHEED ausgewählt werden, sodass ein Anstieg der Intensität mit der Oberﬂächengüte korre-
liert. Beim zweidimensionalen Lagenwachstum bedeutet dies, dass die Beugungsbedingungen
derart eingestellt werden, dass die maximale Amplitude der Oszillationen zum Zeitpunkt ei-
ner vollständigen Lage erreicht wird (vgl. [140]). Die Erholung erfolgt in zwei Abschnitten mit
zwei temperaturabhängigen Zeitkonstanten [157]. Der Anstieg der RHEED-Intensität erfolgt
dabei in folgender Form:
Ids = A0 −A1 exp
(−t
τ1
)
−A2 exp
(−t
τ2
)
(1.28)
Dabei repräsentiert die Größe A0 die Intensität des direkt gespiegelten Strahls vor Beginn
des Wachstums. Die Größen A1 bzw. A2 sind Konstanten und τ1 und τ2 stehen für die Zeit-
konstante des schnellen bzw. langsamen Erholungsprozesses [140]. In [156] wurde bei der Un-
tersuchung des Stufenwachstums von SrTiO3 mittels gepulster Laserdeposition der schnellere
Prozess der Bildung von kleinen instabilen Inseln auf den Stufen zugeordnet. Der langsamere
Prozess konnte dem Aufbrechen von Inseln sowie der Wanderung der Materialeinheiten zu
den Stufenkanten zugeordnet werden.
In [158] wird ausgehend von der Beobachtung der Oberﬂächenerholung eine systematische
Unterbrechung des Wachstums zur Verbesserung der Qualität der Schichten und Grenzﬂächen
vorgeschlagen und erfolgreich durchgeführt. Bei der gepulsten Laserdeposition wurde die Idee
der Wachstumsmanipulation zu der Technik der Pulsed Laser Interval Deposition (PLID)
weiterentwickelt [159].
Die Entwicklung wurde möglich durch den Einsatz eines in-situ RHEED-Systems, mit
dessen Hilfe zum einen die genaue Anzahl an Laserimpulsen bestimmt werden kann, die
notwendig sind, um exakt eine Monolage an Material aufzubringen, und zum anderen eine
Bestimmung der Zeitkonstanten für die Erholung der Oberﬂäche möglich ist. Dadurch kann
der Wachstumsprozess in zwei Phasen unterteilt werden. In der ersten Phase wird mit ho-
her Wachstumsgeschwindigkeit, d. h. hoher Wiederholfrequenz des Lasers, exakt die Menge
an Material aufgebracht, die benötigt wird, um eine komplette Monolage zu deponieren. Auf-
grund der hohen Wachstumsgeschwindigkeit bleibt in dieser Phase die Übersättigung erhalten
und die Anlagerung von deponiertem Material außerhalb der Monolage wird minimiert. In der
zweiten Phase, in der keine Deposition stattﬁndet, kann sich das deponierte Material reor-
ganisieren und durch Rekristallisation anordnen. Mit dieser Technik ist es möglich, unter
Wachstumsbedingungen, in denen normalerweise dreidimensionales Wachstums stattﬁndet,
zweidimensionales Wachstum zu erreichen (vgl. z. B. [88]).
1.3.2 Verfahren zur elektrischen Charakterisierung
Die Bestimmung der elektrischen Eigenschaften der Schichten ist über Widerstandsmessungen
in Kombination mit Hall-Eﬀekt-Messungen möglich. Aus den Widerstandsmessungen lassen
sich die materialspeziﬁschen Kenngrößen speziﬁscher Widerstand ρ und speziﬁsche Leitfä-
higkeit σ bestimmen (vgl. z. B. [160]). In Kombination mit den Hall-Eﬀekt-Messungen sind
zusätzlich die materialspeziﬁschen Kenngrößen der Ladungsträgerdichte n und der Beweg-
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lichkeit µ der Ladungsträger ableitbar. Für die Messungen müssen die Schichten elektrisch
kontaktiert werden. Je nach Material der Schicht kann eine Untersuchung der elektrischen
Eigenschaften in Abhängigkeit von Temperatur und Magnetfeld sinnvoll sein.
Im Anhang C.2 wird auf die Messung des speziﬁschen Widerstands und auf den Hall-
Eﬀekt8 sowie die Bestimmung der Kenngrößen für strukturierte Proben mit bekannten Ab-
messungen eingegangen (vgl. z. B. auch [162]). Außerdem werden das Prinzip der Van-der-
Pauw-Messungen für unstrukturierte Proben sowie die Ableitung der Kenngrößen erläutert
(vgl. [163,164]).
1.3.3 Verfahren zur magnetischen Charakterisierung
Die Bestimmung der magnetischen Eigenschaften der Schichten erfolgt über die Untersu-
chung der physikalischen Größe der Magnetisierung, die die Auswirkung auf die magnetische
Flussdichte beim Durchdringen des Materials kennzeichnet. In dieser Arbeit wurden zum
einen SQUID-Magnetometer-Messungen9 zur Aufnahme von Magnetisierungskurven einge-
setzt, zum anderen wurden MOKE-(Magneto-optischer-Kerr-Eﬀekt-)Messungen zur Untersu-
chung bzw. Abbildung der Struktur und Anordnung der magnetischen Domänen verwendet.
Im Anhang C.3 werden die Verfahren zur magnetischen Charakterisierung erläutert. Zu-
nächst wird ein Überblick über Deﬁnitionen und relevante magnetische Größen gegeben (vgl.
Abschnitt C.3.1). Anschließend wird im Abschnitt C.3.2 auf die Funktionsweise der SQUID-
Magnetometer-Messungen eingegangen (vgl. [166]). Die Funktionsweise und das Messprinzip
der MOKE-Messungen sind im Anhang im Abschnitt C.3.3 beschrieben (vgl. auch [167]).
——–
8Der klassische Hall-Eﬀekt wurde im Jahre 1879 von Edwin Herbert Hall durch Untersuchungen an einem
stromdurchﬂossenen dünnen Goldstreifen unter Einwirkung eines Magnetfeldes entdeckt [161].
9Kernstück des Messsystems zur Bestimmung der Magnetisierung ist das SQUID-Magnetometer. Die Ab-
kürzung SQUID steht für superconducting quantum interference device. SQUIDs bestehen aus einem supralei-
tenden Ring, der an ein oder zwei Stellen von einem Josephson-Kontakt unterbrochen ist. Für ausführliche
Informationen über SQUIDs und deren Funktionsweise sei an dieser Stelle auf [165] verwiesen.

Kapitel 2
Experimentelles
In diesem Kapitel werden die für das Wachstum und die Charakterisierung der Schichten er-
forderlichen experimentellen Grundlagen erläutert. Zunächst wird die in-situ RHEED-PLD-
Anlage, mit der die Schichten und Multilagen gewachsen werden, beschrieben. Daran an-
schließend werden die Messanordnungen, die für die Charakterisierungsmessungen verwendet
werden, erläutert.
2.1 In-situ RHEED-PLD-Anlage
Die in dieser Arbeit eingesetzte PLD-Anlage basiert auf Arbeiten von M. Schilling [168]. Zur
besseren Kontrolle des Wachstums ist die Anlage mit einem in-situ Hochdruck-RHEED aus-
gestattet, dessen Prinzip von einer Arbeitsgruppe an der Universität in Twente entwickelt
wurde [169]. Die Kombination unserer PLD-Anlage mit der in-situ RHEED-Anordnung zum
Wachstum einzelner Schichten wurde von M. Karger durchgeführt [120] und am homoepitak-
tischen Wachstum von SrTiO3 auf SrTiO3 in Betrieb genommen [170].
Im Rahmen dieser Arbeit wurde im Hinblick auf das Wachstum von Supergittern und
Mehrlagenbauelementen das in-situ RHEED-PLD-System weiterentwickelt. Dabei wurde die
Einsatzmöglichkeit der in-situ RHEED-Charakterisierung beim Multilagenwachstum reali-
siert. Bei der Weiterentwicklung wurde Wert auf die Prozessstabilität sowie die Automatisie-
rung der Prozesssteuerung gelegt. Insbesondere wurden nachfolgende Punkte bearbeitet, um
das Wachstum qualitativ hochwertiger oxidischer Multilagen zu ermöglichen:1
• kompletter Wiederaufbau und Erneuerung von Teilen der Anlage
• Neuausrichtung und -justierung der Anlage inklusive Neuberechnung und -einstellung
der Laserspotgröße
• Implementation eines Programmes zur automatisierten Anlagensteuerung (vgl. [171])
• Konzeption, Entwicklung und Realisierung eines neuartigen Targetwechslers, welcher
das Wachstum von Multilagen mit Verwendung der in-situ RHEED-Charakterisierung
ermöglicht (vgl. Abschnitt 2.1.6 ab Seite 67)
1Für Informationen vergleiche auch [171–178]
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• Überarbeitung der Mechanik der Substratverstellung zur Gewährleistung der Funktion
bei hohen Temperaturen im Hochvakuum2
• Erneuerung der Sauerstoﬀregelung inklusive der Bereichserweiterung des einsetzbaren
Sauerstoﬀhintergrunddruckes für Drücke bis 50Pa bei Einsatzmöglichkeit der in-situ
RHEED-Charakterisierung
Im Folgenden wird der Aufbau unserer in-situ RHEED-PLD-Anlage mit den wichtigen
Parametern und Besonderheiten beschrieben. Außerdem wird auf die Konstruktion des Tar-
getwechslers sowie auf weitere im Rahmen dieser Arbeit vorgenommene Verbesserungen an
der Anlage eingegangen. Besonderheiten bei Justierung und Schichtwachstum sind aufgeführt.
2.1.1 Grundlegender Aufbau
In Abbildung 2.1 ist der grundlegende Aufbau unserer in-situ RHEED-PLD-Anlage zum
Wachstum der Schichten dargestellt. Diese besteht aus folgenden Komponenten: einem Ex-
cimer-Laser, einer Wachstumskammer mit angeschlossener Analytik für die in-situ RHEED-
Charakterisierung sowie Sensoren, Geräten und Personal Computern zur Steuerung, Überwa-
chung und Dokumentation des Prozesses bzw. zur Messdatenaufnahme.
1
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g
Grundlegender Aufbau Wachstumskammer
Excimer-Laser
1) PC zur Steuerung des Excimer-Lasers
2) Laserstrahl mit Blende
3) PCs zur Steuerung von RHEED, Heizung
    und Vakuumsystem
4) Messgeräte zur Ventilsteuerung und zum
    Auslesen der Druckaufnehmer sowie Strom-
    bzw. Spannungsquellen für die Heizung
    bzw. das RHEED-System
a) Linse zur Fokussierung
b) Target in Halterung
c) Substrat in beheizbarer Halterung
d) Plasmakeule
e) RHEED-Elektronenkanone im doppelt
    differentiell gepumpten Vakuumsystem
f) RHEED-Fluoreszenzschirm mit Kamera
g) Sauersoffeinflass 
Abbildung 2.1: Grundlegender Aufbau des PLD-Systems mit in-situ RHEED-Charakterisierung
Das Schichtwachstum erfolgt nach dem Prinzip der gepulsten Laserdeposition (vgl. Ab-
schnitt 1.2.2). Den Hauptbestandteil der Anlage bildet der Rezipient, in dem die Schichten
und Multilagen gewachsen werden. Dort sind in geeigneten Halterungen die Targets und Sub-
strate platziert. Mithilfe des Excimer-Lasers erfolgt die Verdampfung des Targetmaterials.
Dafür wird ein Lichtpuls mittels geeigneter optischer Komponenten auf das Target inner-
halb der Wachstumskammer fokussiert. Dadurch werden Teile des Materials verdampft. Es
2Erhöhung der Kraft durch Änderung des Übersetzungsverhältnisses des Getriebes, Gewichtsreduzierung,
verbesserte Lagerung usw.
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bildet sich eine Plasmawolke, aus der Material auf dem Substrat angelagert wird. Bei geeigne-
tem Sauerstoﬀhintergrunddruck und entsprechenden Substrattemperaturen ist epitaktisches
Wachstum möglich. Daher wird für den Wachstumsprozess im Rezipienten über eine Variati-
on des Sauerstoﬀeinﬂusses ein konstanter Sauerstoﬀhintergrunddruck eingeregelt. Außerdem
wird das Substrat mit einer Widerstandsheizung auf einer konstanten Temperatur gehalten.
Druck und Temperatur werden über Sensoren kontrolliert.
Zur Charakterisierung ist der Rezipient mit einem System zur RHEED-Charakterisie-
rung ausgestattet, bestehend aus einer Elektronenkanone, einem Fluoreszenzschirm und einer
Steuerelektronik. Das Vakuumsystem des RHEED wird doppelt diﬀerentiell gepumpt und er-
möglicht dadurch in-situ Messungen bei dem im Rezipienten herrschenden Depositionsdruck.
Die Zustandswechsel des Vakuumsystems, bestehend aus Rezipient und in-situ Hochdruck-
RHEED, erfolgen automatisch. Mithilfe eines PC-Programms werden die Ventile entsprechend
dem Druck, der im Rezipienten vorherrscht, gesteuert.
2.1.2 Excimer-Laser
Der Begriﬀ Excimer stammt aus dem Englischen und setzt sich zusammen aus excited dimer
[179]. Die Funktionsweise ist im Anhang D.2 beschrieben. Für ausführlichere Information
über die Funktionsweise von Excimer-Lasern vergleiche z. B. [179]. Im Folgenden wird auf die
Parameter und den Betrieb des verwendeten Excimer-Lasers eingegangen.
2.1.2.1 Parameter
Als Laser zum Verdampfen des Targetmaterials kommt ein KrF-Excimer-Laser der Herstel-
lerﬁrma Lambda Physik zum Einsatz. Die Typenbezeichnung lautet: LPX300iCC [180]. Als
Lasergas wird eine Mischung aus 0, 083Vol%Fluor, 2, 222Vol%Krypton sowie dem übrigen
Anteil aus Neon als Puﬀergas verwendet. Für die Gase sind Mindestreinheiten von 99, 995%
erforderlich. Der Druck im Gasreservoir des Lasers beträgt ca. 3600mbar.
Die Wellenlänge des emittierten Laserlichts beträgt λ = 248 nm. Es können Lichtpulse
mit einer Dauer von τ ≈ 25 ns und einer maximalen Wiederholrate von f = 10Hz emittiert
werden. Das Anlegen von Hochspannungspulsen zwischen 15, 8 kV und 23 kV für die Hoch-
druckgasentladung ermöglicht eine maximale Laserenergie von bis zu E = 1120mJ.3
2.1.2.2 Betrieb
Der Betrieb4 des Laser erfolgt PC-gesteuert. Dafür kommen zwei PCs zum Einsatz. Ein PC ist
mit einer DOS-basierten Software von Lambda Physik ausgestattet, die eine direkte Steuerung
des Lasers ermöglicht. Des Weiteren hat diese Software einen Modus für die Fernsteuerung, die
einer Software auf einem zweiten PC, die in LabWindows programmiert ist, die automatische
Steuerung mittels graﬁscher Benutzeroberﬂäche des Excimer Lasers ermöglicht [181].
Diese Software ist angepasst an die Anforderungen des Prozesses der Dünnschichtherstel-
lung [181]. Spezielle Anforderungen sind z. B. die Technik der Intervalldeposition, die De-
position bei niedrigen Frequenzen oder die Einregelung der Energiedichte vor Beginn der
3Dieser Wert wurde mit dem internen Energiemonitor im Anschluss an eine Neubefüllung gemessen.
4Während des Betriebs des Laser ist die Verwendung von Kühlwasser erforderlich, um Wärme abzuführen.
Außerdem ist ca. alle zwei Wochen ein Neubefüllung mit Lasergas notwendig.
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Deposition. Außerdem ermöglicht die Software die Speicherung der Prozessparameter in einer
auf MySQL basierenden relationalen Datenbank, in der alle wichtigen Parameter ab Eingang
des Substratmaterials gespeichert werden.
2.1.3 Strahlengang
Der Strahlengang erstreckt sich von dem Fenster, aus dem die Strahlung aus dem Gasreservoir
des Lasers austritt, bis hin zur Targetoberﬂäche. Folgende Punkte müssen bei der Verdamp-
fung des Targetmaterials mittels Laserpulsen in Bezug auf die Strahlführung beachtet werden:
1. Um einen gleichmäßigen Materialabtrag vom Target zu gewährleisten, muss der Bereich
des Targets, der ablatiert wird, von dem Laserlicht auf der kompletten Fläche mit der
gleichen Energiedichte bestrahlt werden. Zum einen ist die Energiedichte des Laser-
strahls, der den Excimer-Laser verlässt, an den Rändern geringer als in der Mitte, zum
anderen verliert das Laserlicht an Parallelität auf der Strecke Laser - Target. Daher muss
mit Hilfe einer Blende der Bereich mit gleichmäßiger Energiedichte aus dem Laserstrahl
herausgeschnitten und mit Hilfe einer Linse auf die Targetoberﬂäche fokussiert werden.
Die Parameter für die Abbildung müssen bestimmt werden.
2. Die Energiedichte des Lasers, die auf dem Target ankommt, muss ausreichend sein, um
das Targetmaterial ablatieren zu können. Dies muss über einen geeigneten Vergröße-
rungsmaßstab bei der Abbildung berücksichtigt werden.
3. Um Kraterbildung zu vermeiden, rotieren die Targets während der Deposition. Daher
sind Position und maximale Größe des Spots auf dem Target vorgegeben und müssen
bei der Abbildung berücksichtigt werden.
2.1.3.1 Strahlproﬁl des Excimer-Lasers
Ausgangspunkt des Strahlengangs ist das Strahlproﬁl des Excimer-Lasers. Abbildung 2.2 zeigt
das Strahlproﬁl nach der Justierung5 des Excimer-Lasers, aufgenommen (a) kurz nach dem
Austritt aus dem Fenster des Gasreservoirs, (b) in ca. 30 cm Entfernung, (c) in 2, 7m Ent-
fernung an der Position des Targets (ohne die Verwendung von optischen Elementen zur
Abbildung) und (d) an der Position der Blende.
(a) (b) (c) (d)
2 cm
Abbildung 2.2: Strahlproﬁl des Excimer-Lasers, aufgenommen (a) kurz nach dem Austritt der Strah-
lung aus dem Fenster, (b) in ca 30 cm Entfernung, (c) in ca. 2, 7m Entfernung an der Position des
Targets und (d) an der Position der Blende. Die Größe der Blendenöﬀnung ist markiert. Die Größe des
Laserspots nach Austritt aus dem Laser beträgt ca. 3, 2 cm ∗ 1, 5 cm.
5Die Justierung des Strahlproﬁls des Excimer-Lasers erfolgt über die Ausrichtung der Verkippung der
Spiegel mithilfe eines HeNe-Lasers (für ausführliche Informationen zu Justierung vgl. auch [172]).
2.1. IN-SITU RHEED-PLD-ANLAGE 61
Das Strahlproﬁl ist mithilfe von thermoaktivem Papier aufgenommen. Daher ist anhand
der abgebildeten Proﬁle keine quantitative Aussage möglich. Trotzdem ist deutlich zu erken-
nen, dass das Strahlproﬁl in der Mitte homogen ist und die Intensität zu den Ränder hin
abfällt. Außerdem ist zu erkennen, dass die Parallelität mit zunehmender Entfernung vom
Laser abnimmt und der Spot an den Rändern verwischt.
2.1.3.2 Größe der Blende
Durch die Verwendung einer Blende wird aus dem Strahlproﬁl des Excimer-Lasers der Bereich
herausgeschnitten, auf dem die Intensität auf nicht weniger als 90% des maximalen Wertes
abgefallen ist [182].
Abbildung 2.2 (d) zeigt das Strahlproﬁl des Excimer-Lasers, aufgenommen an der Position
der Blende. Größe und Form des Bereichs, der durch die Blende herausgeschnitten wird, sind
in der Abbildung markiert. Die Blendenform besteht aus einem Rechteck, an das seitlich zwei
Halbkreise angesetzt sind. Die Kantenlängen des Rechtecks betragen 8mm∗14mm, die Radien
der aufgesetzten Halbkreise jeweils 3mm.
2.1.3.3 Position des Laserspots auf dem Target
Target und Substrat sind im Rezipienten gegenüberliegend in einem Abstand dTS angebracht.
Dabei ist die Normale der Targetoberﬂäche um den Winkel ϕ gegenüber der Einfallsrichtung
des Laserstrahls verkippt (vgl. Abbildung 2.3 (a)).
(a) (b)
a
b
T
T
φ
dTS
Target
Substrat
Target
Laserstrahl
Laserspot
Abbildung 2.3: (a) Anordnung von Laserstrahl, Target und Substrat, (b) Position des Laserspots
auf der Targetoberﬂäche
Abbildung 2.3 (b) zeigt die Position des Laserspots auf der Targetoberﬂäche. Da das Target
während der Deposition rotiert, ist der Auftreﬀbereich auf eine Hälfte beschränkt. Der Spot
muss möglichst groß und genügend weit entfernt vom Halter sein, um Verunreinigungen durch
dessen Abtrag zu vermeiden. Insgesamt hat sich 9-Uhr-Position als am günstigsten in Hinblick
auf einen gleichmäßigen Abtrag des Targets und die Schichtqualität herausgestellt [168].
2.1.3.4 Vergrößerungsfaktor und Anordnung der optischen Komponenten
Einen Überblick über die Anordnung und die Positionen der optischen Komponenten zur
Abbildung des Laserspots auf dem Target gibt Abbildung 2.4:
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Abbildung 2.4: Anordnung der optischen Komponenten für den Strahlengang
Ausgangspunkt für die Berechnung sind die Abmessungen des Brennﬂecks auf dem Target.
Diese betragen: aT = 5, 33mm und bT = 3, 13mm. Bei der horizontalen Ausdehnung ist die
Vergrößerung des Brennﬂecks durch die Verkippung des Targets um den Winkel ϕ berücksich-
tigt. Aus den Abmessungen der Blende und der Größe des Brennﬂecks ergibt sich folgender
Vergrößerungsfaktor für die Abbildung:
β = B
G
= 3, 75 (2.1)
Aus dem Vergrößerungsfaktor β lassen sich unter Verwendung der Linsengleichungen und der
Brennweite der Linse aus den nachfolgenden Gleichungen die Bild- und die Gegenstandsweite
und damit die Positionen von Blende und Linse ausrechnen:
bf = (1 + β) · fL (2.2)
gB =
bf
β
(2.3)
Die genauen Zahlenwerte in Bezug auf unsere RHEED-PLD-Anlage sind in Tabelle 2.1 auf-
geführt.
2.1.3.5 Energiedichte auf dem Target
Ausgangspunkt für die Bestimmung der Energiedichte auf der Oberﬂäche des Targets (ϵTarget)
ist die Energiedichte der Strahlung nach Austritt aus dem Excimer-Laser (ϵLaser). Die Ener-
giedichten stehen über einen Faktor (fE) miteinander in Beziehung:
ϵTarget = fE · ϵLaser (2.4)
Dieser Faktor setzt sich aus den Transmissionskoeﬃzienten (T ) des Rezipientenfensters und
der Linse, dem Abbildungsmaßstab (β), dem Einﬂuss des Winkels (ϕ), unter dem die Strahlung
das Target triﬀt, sowie dem Verlust an Energie (LEnergie) auf dem Weg des Laserlichts zur
Blende zusammen:
fE = TLinse · TFenster · cos(ϕ) · β2 · LEnergie (2.5)
Die Bestimmung der Energiedichte des Excimer-Lasers erfolgt über die Messung der Laser-
energie mithilfe eines Energiemonitors der Firma Sciencetech. Dazu wird das Model S310 mit
pyroelektrischem Detektor am Ausgang des Laserfensters positioniert. Mithilfe einer kreis-
förmigen Blende wird die bestrahlte Fläche auf einen halben Quadratzentimeter eingegrenzt.
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Zur Anzeige der Energiedichte wird der Faktor fE im Energiemonitor als Attenuation-Faktor
fAtt gespeichert. Die Geometrie der Blende wird dabei über einen Faktor der Größe zwei
berücksichtigt.
Die Zahlenwerte zur Berechnung des Faktors fE für den Aufbau unserer RHEED-PLD-
Anlage sind in 2.1 angegeben. Damit sind Energiedichten auf dem Target von bis zu ca.
2125 mJcm2 möglich.
2.1.3.6 Zusammenfassung der Parameter
Name Parameter Größe Einheit
Blende aB 20 mm
bB 8 mm
Brennﬂeck auf dem Target aT 5,33 mm
bT 3,13 mm
PLD-Parameter ϕ 47 ◦
dTS 9 cm
Abbildung β 3,75 1
fL 300 mm
Optische Komponenten bf 1425 mm
gB 380 mm
Transmissionskoeﬃzienten TLinse 89 %
TFenster 89 %
Energieverlust vor der Abbildung LEnergie 70 %
Energiedichte auf dem Target ϵTarget < 1490 mJcm2
ET < 2125 mJcm2
Energiemonitor6 fAtt (excl. LEnergie) 15,19 1
fAtt (incl. LEnergie) 10,63 1
Tabelle 2.1: Zusammenfassung der Parameter für die Abbildung des Laserspots auf der Targetober-
ﬂäche und die Berechnung der Energiedichte
In Tabelle 2.1 sind die Parameter für die in-situ RHEED-PLD-Anlage zusammenfassend
dargestellt. Aufgeführt sind die Zahlenwerte der Größen zur Abbildung des Laserspots auf der
Targetoberﬂäche sowie zur Berechnung der Energiedichte.
2.1.4 Wachstumskammer
In Abbildung 2.5 sind zur Übersicht Fotograﬁen der Vakuumkammer der in-situ RHEED-
PLD-Anlage in Außen- und Innenansicht gezeigt.
Auf der Abbildung der Außenansicht sind die seitlich an die Vakuumkammer angeﬂansch-
ten Bestandteile des RHEED-Systems, bestehend aus der Elektronenkanone und der Kamera,
zu erkennen. Außerdem ist vorne rechts die Einrichtung zur Positionierung der Probe in x-,
6Der Wert des Attenuationfaktors, der als Faktor zur Anzeige der Energiedichte auf der Targetoberﬂäche
im Energiemonitor gespeichert ist, ist inklusive und exklusive des Verlusts des Laserlichts vor der Blende
angegeben.
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(a) (b)
Abbildung 2.5: Fotograﬁen der gepulsten Laserdeposition mit in-situ-RHEED. (a) Seitenansicht der
Vakuumkammer, (b) Innenaufnahme des Rezipienten.
y- und z-Richtung sichtbar. Das Eintrittsfenster zur Aufnahme der Excimer-Laser-Strahlung
beﬁndet sich vorne links in der Abbildung. Die Innenansicht zeigt den Eintrittskanal des
Elektronenstrahls sowie den Probenhalter inklusive der Wippe mit den Schrittmotoren zur
automatischen Rotation in der Ebene sowie zur Einstellung des Neigungswinkels der Probe.
2.1.4.1 Vakuumsystem
Hauptbestandteil des Vakuumsystems ist der Rezipient, in dem sich das Substrat und die
Targets beﬁnden. Zur Evakuierung werden zwei Pumpen eingesetzt: eine Drehschieberpumpe
zur Erzeugung des Feinvakuums sowie eine Turbomolekularpumpe zur Erzeugung des Hoch-
vakuums. Die RHEED-Elektronenkanone ist am Rezipienten über eine doppelt-diﬀerentielle
Pumpstufe angebracht (vgl. [120]), die ihrerseits über eine weitere Turbomolekularpumpe eva-
kuiert werden kann. Das Vorvakuum für beide Turbomolekularpumpen wird durch die Dreh-
schieberpumpe erzeugt. Die Bestimmung des Druckes erfolgt im Hochvakuumbereich über Io-
nisationsvakuummeter und im Feinvakuumbereich über Wärmeleitfähigkeitsmanometer. Die
Ventile sind pneumatisch schaltbar.
Die Steuerung des Vakuumsystems erfolgt automatisch. Dazu ist ein Steuerungsprogramm
auf dem PC implementiert, mit dem verschiedene Vakuumzustände über das Schalten der
Ventile unter Berücksichtigung des Wertes des Druckes im Rezipienten und der Stellungen
der Ventile automatisch angefahren werden können (vgl. [171]). Die Steuerung erfolgt dabei
über eine Steuereinheit der Firma HP des Typs 3479A. Zum Einlesen der Werte ist eine Karte
des Typs 44425A installiert. Das Steuern der Ventile erfolgt über eine Karte des Typs 44428A.
Die Aufrechterhaltung eines konstanten Sauerstoﬀhintergrunddruckes während der De-
position erfolgt über eine zentrale Kontroll- und Steuereinheit der Firma MKS Instruments
des Typs 647c. Dabei erfolgt die Einleitung des Sauerstoﬀs durch einen von zwei möglichen
Massenﬂussreglern des Typs 1159A mit maximalen Massendurchﬂüssen von 20 sccm bzw.
100 sccm. Die Bestimmung des Druckwertes erfolgt dabei über einen kapazitiven Messaufneh-
mer, einen Baratron des Typs 127.
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2.1.4.2 Positionierung der Probe
Die Positionierung der Probe in x-, y- und z-Richtung ist über einen Verschiebetisch möglich.
Die Verstellung erfolgt dabei manuell über Mikrometerschrauben. Eine Positionsänderung der
Probe kann im Hochvakuum durchgeführt werden.
Darüber hinaus sind eine Veränderung des Neigungswinkels der Probe sowie eine Rotation
der Probe in der Ebene möglich. Die Verstellung erfolgt automatisch über einen PC mithilfe
von für das Hochvakuum geeigneten Schrittmotoren der Firma Phytron des Typs VSS 19.
2.1.4.3 Heizung
Die Zuführung der Heizleistung erfolgt über eine Widerstandsheizung. Der Widerstandsdraht
stammt von der Firma Goodfellow und besteht aus einer Legierung von Fe0,7Cr0,25Al0,05. Der
Durchmesser des Drahtes beträgt 0, 25mm. Der Aluchrom-Widerstandsdraht ist auf einen ke-
ramischen Halter aus gebranntem Stenan gewickelt. Die Speisung erfolgt mittels einer Strom-
versorgung der Firma HP des Typs 6652 A. Vor dem Einsatz wird die Heizung bei einem
Sauerstoﬀhintergrunddruck von 6Pa bei einer Leistung von 44W für die Dauer von einer
halben Stunde ausgeglüht.
Die Bestimmung der Temperatur erfolgt über eine strahlungsthermometrische Messung
mit einem Pyrometer der Firma Heinemann des Typs MS 25. Die Steuerung der Heizung
erfolgt automatisiert über ein PC-Programm (vgl. [183]). Der Absorptionsfaktor für Stronti-
umtitanat ist im Programm mit fSTO = 0, 746 voreingestellt.7
2.1.5 In-situ Hochdruck-RHEED
Herkömmliche RHEED-Systeme werden zur Charakterisierung des Wachstums von Schichten
im Bereich des Ultrahochvakuums (UHV) von 1 · 10−7mbar bis 1 · 10−12mbar eingesetzt. Bei
der Verwendung der Wachstumstechnik der gepulsten Laserdeposition zum Wachstum von
oxidischen Materialen ist aber eine Sauerstoﬀatmosphäre mit einem Druck von bis zu 100Pa
erforderlich [15]. Daher sind besondere Maßnahmen zum Einsatz eines RHEED-Systems in
Kombination mit der Wachstumsmethode der gepulsten Laserdeposition notwendig, die nach-
folgend beschrieben werden.
In [184] konnten 1990 erstmals beim Wachstum von Oxiden RHEED-Intensitätsoszilla-
tionen, die durch Lagenwachstum hervorgerufen wurden, beobachtet werden. In Kombinati-
on mit der Anwendung der Wachstumstechnik der gepulsten Laserdeposition konnten 1992
RHEED-Intensitätsoszillationen zunächst bei niedrigen Sauerstoﬀhintergrunddrücken im Be-
reich 0, 1Pa ≤ PO2 ≤ 0, 3Pa [185] und später durch Verwendung einer doppelt diﬀerentiellen
Pumpstufe für die Elektronenkanone bei Drücken von bis zu PO2 = 1Pa [186] beobachtet
werden [89].
Unser Hochdruck-RHEED zur in-situ Beobachtung des Wachstums von oxidischen Dünn-
schichten und Multilagen bei der gepulsten Laserdeposition basiert auf einer Entwicklung
an der Universität von Twente in den Niederlanden [15]. Der Ausbau unserer PLD-Anlage
7Ist der Absorptionsfaktor des Substratmaterials nicht aus der Literatur zuverlässig extrahierbar, so erfolgt
entweder eine Bestimmung mittels einer separaten Messung oder die Einstellung der Temperatur über einen
konstanten Wert für die Leistung. Im letzten Fall dient die Wattzahl als Richtwert für die Temperatur.
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mit der in-situ RHEED-Anordnung wurde von M. Karger durchgeführt (vgl. [120, 187]). Die
in-situ RHEED-PLD-Anlage wurde im Rahmen dieser Arbeit weiter optimiert und für das
Wachstum von Mehrlagensystemen erweitert.
2.1.5.1 Vorüberlegungen zum Hochdruck-RHEED
Für die Anwendung des RHEED müssen aufgrund des relativ hohen Sauerstoﬀhintergrund-
drucks zwei Aspekte beachtet werden. Zum einen muss eine Oxidation und damit einhergehend
die Zerstörung des Filaments der Elektronenquelle vermieden werden, und zum anderen muss
berücksichtigt werden, dass der Elektronenstrahl durch Streuung auf dem Weg von der Quelle
zum Substrat abgeschwächt wird [185].
Zur Vermeidung der Zerstörung des Filaments muss an der Elektronenquelle ein wesentlich
niedrigerer Druck als in der Wachstumskammer eingestellt werden. Dies kann erreicht werden,
indem die Kammer der Elektronenquelle getrennt von der Wachstumskammer mittels einer
doppel-diﬀerentiell gepumpten Druckstufe evakuiert wird [186].
Die Abschwächung der Intensität des Elektronenstrahls durch elastische und inelastische
Streuprozesse ist gegeben durch (vgl. z. B. [88]):
I ∝ exp
(−lP
le
)
(2.6)
wobei lP die Strecke ist, die von den Elektronen außerhalb des Hochvakuums im Bereich
des Sauerstoﬀhintergrunddruckes zurückgelegt wird. Die Größe le deﬁniert die mittlere freie
Weglänge der Elektronen. Diese ist gegeben durch (vgl. z. B. [188]):
le =
1
σT nO2
= kB T
σT PO2
(2.7)
Dabei bedeutet σT der totale Streuquerschnitt der Elektronen und nO2 die Dichte der Sau-
erstoﬀmoleküle. Diese ist proportional zum Sauerstoﬀhintergrunddruck PO2 sowie antipro-
portional abhängig von der Temperatur T , multipliziert mit der Boltzman-Konstante kB.
Um einer Abschwächung des Elektronenstrahls entgegenzuwirken, muss daher die Strecke des
Elektronenstrahls im Bereich des Sauerstoﬀhintergrunddruckes möglichst kurz gehalten wer-
den. Auch die Erhöhung der Energie der einfallenden Elektronen und eine Verlängerung der
Belichtungszeit wirken einer Intensitätsabschwächung entgegen [45].
2.1.5.2 Parameter und experimentelle Details
Das in-situ RHEED-System besteht aus einer Elektronenkanone inklusive Hochspannungs-
quelle und Steuereinheit, einer doppelt diﬀerentiellen Pumpstufe, einem Fluoreszenzschirm
sowie einer CCD8-Kamera inklusive eines Personal Computers und einer Videokarte. Die
Elektronen werden von der Elektronenkanone durch die doppelt-diﬀerentielle Pumpstufe zum
Substrat geführt (vertikal zur Ausdehnung der Plasmakeule) und dort gebeugt. Das Beu-
gungsbild wird auf dem Fluoreszenzschirm sichtbar und mit der CCD-Kamera aufgezeichnet.
Die Elektronenkanone RH35 stammt von der Firma Staib Instruments. Die maximal ein-
stellbare Elektronenenergie beträgt 35 keV. Je nach Beschleunigungsspannung beträgt die
8charge-coupled device
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Ausdehnung des Elektronenstrahls zwischen 300m und 100m. Bei einer Ausdehnung von
150m triﬀt der Elektronenstrahl bei einem Einfallswinkel von 1◦ mit einer Fläche von ca.
150m× 8mm auf das Substrat auf [120].
Das Herzstück des Hochdruck RHEED-Systems ist die doppelt-diﬀerentielle Druckstufe.
Diese besteht aus einem doppelwandigen gepumpten Rohr, welches den Elektronenstrahl di-
rekt von der Elektronenquelle über zwei Blenden der Größe 0, 8mm bzw. 0, 5mm in den
Rezipienten bis kurz vor das Substrat führt. Die Elektronenkanone und das Rohr werden
über eine Turbomolekularpumpe mit angeschlossener Vorpumpe evakuiert. Dadurch ist zum
einen gewährleistet, dass der Elektronenstrahl vor der Beugung am Substrat fast die gesamte
Strecke im Hochvakuum geführt wird und somit seine Aufweitung minimiert wird. Zum ande-
ren wird in dem Rohr durch die doppelt-diﬀerentielle Druckstufe verhindert, dass Sauerstoﬀ
aus dem Rezipienten zum Filament der Elektronenkanone gelangt und dieses zerstört bzw. zu
einer stark beschleunigten Alterung führt. Durch die doppelt-diﬀerentielle Druckstufe ist ein
Einsatz der in-situ RHEED-Charakterisierung bis zu einem Hintergrunddruck im Rezipienten
von ca. 50Pa möglich.
Der Fluoreszenzschirm ist kreisförmig. Der Durchmesser beträgt 10 cm. Zum Schutz vor
Beschichtung ist ein Shutter verbaut. Wird während des Wachstums auf die RHEED-Untersu-
chungen verzichtet, ist dieser geschlossen. Zusätzlich ist der Fluoreszenzschirm in einem Rohr
um einige Zentimeter aus der Beschichtungskammer nach außen versetzt.
Das RHEED-Beugungsmuster auf dem Fluoreszenzschirm wird mittels einer CCD-Kamera
der Firma kSA (k-space Associates) aufgezeichnet. Der Name der Software zur Steuerung,
Aufnahme und Auswertung der RHEED-Messungen lautet kSA400.
Die Intensität des direkt gespiegelten Strahls und des Beugungsbilds ist von der Höhe des
Sauerstoﬀhintergrunddrucks und der Länge des in dieser Umgebung zurückgelegten Wegs ab-
hängig. Im Anschluss an die Beugung beträgt die Distanz zum Fluoreszenzschirm ca. 22 cm.
Durch die geringe Distanz der Druckstufe zum Substrat und den großen Abstand zum Fluores-
zenzschirm wird es möglich, geringe Veränderungen der Gitterkonstanten während des Wachs-
tums zu beobachten.
2.1.6 Konstruktion eines Targetwechslers
Bei der Herstellung von Multilagen ist es notwendig, Verunreinigungen während des Wachs-
tums insbesondere beim Wechsel des Materials zwischen den einzelnen Lagen zu vermeiden.
Um Mehrlagenbauelemente sowie multiferroische Supergitter in geeigneter Qualität aufwach-
sen zu können, ist es erforderlich, die Targets ohne Brechung des Vakuums wechseln zu können.
Dafür wurde im Rahmen dieser Arbeit ein Targetwechsler konstruiert, gebaut, getestet und
erfolgreich zur Herstellung von Multilagen eingesetzt.9
2.1.6.1 Anforderungen
Bei der Konstruktion des Targetwechslers sind Anforderungen berücksichtigt worden, die sich
aus den aufzuwachsenden Funktionsschichten, aus dem PLD-Prozess und der in-situ RHEED-
Charakterisierung sowie der Geometrie der Anlage ergeben.
9Für Informationen vergleiche auch [173,178]
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Funktionsschichten
Von Interesse sind zum einen multiferroische Supergitter und zum anderen Mehrlagenbau-
elemente. Bei den multiferroischen Supergittern benötigt man zwei Funktionsschichten mit
unterschiedlichen ferroischen Eigenschaften (z. B. abwechselnd eine Lage aus ferromagneti-
schem und ferroelektrischem Material). Zusätzlich ist gegebenenfalls eine Gitteranpassungs-
schicht zwischen Substrat und unterster Funktionsschicht oder eine Lage an der Oberﬂäche
des Substrates zur Realisierung einer Elektrode an der Unterseite des Supergitters notwen-
dig. Für Mehrlagenbauelemente sind mindestens zwei Schichten erforderlich (z. B. bei einem
Feldeﬀekttransistor ein leitender Kanal und eine Gate-Elektrode, gegebenenfalls mit Isolie-
rung), zuzüglich etwaiger Gitteranpassungsschichten. Dies bedeutet, dass der Targetwechsler
den in-situ Wechsel dreier verschiedener Materialien ermöglichen muss.
In-situ RHEED-PLD-Prozess
Durch den PLD-Prozess ergeben sich weitere Besonderheiten für die Konstruktion des
Targetwechslers, die nachfolgend aufgeführt sind. Um einen gleichmäßigen Materialabtrag
von der Targetoberﬂäche zu gewährleisten, müssen die einzelnen Targets rotieren [168]. Des
Weiteren müssen Targets, solange sie nicht zur Deposition benutzt werden, durch Blenden
geschützt werden, um Ablagerung von Materialien der Targets, die zur Deposition benutzt
werden, auf der Oberﬂäche zu vermeiden.
Außerdem muss beim Wachstum von mehreren Lagen der Wechsel der Targets zuverlässig
und in deﬁnierte Zustände erfolgen. Daher muss der Einﬂuss des Bedieners möglichst gering
sein und der Prozess des Wechselns der Targets weitgehend automatisch vom PC gesteuert
erfolgen. Darüber hinaus darf ein Ein- bzw. Ausbau der Targets und des Targetwechslers keine
Veränderung der Position der Targets und des Targetwechslers verursachen.
Der Prozess der gepulsten Laserdepostion ist stark von der Geometrie abhängig. Um eine
exakte Ausrichtung zu gewährleisten, muss der Targetwechsler in seiner Gesamtheit verti-
kal und horizontal verstellbar sein. Die Plasmakeulen unterschiedlicher Targetmaterialien,
hervorgerufen durch das Auftreﬀen der Pulse des Excimer-Lasers auf der Targetoberﬂäche,
unterscheiden sich nicht nur in ihrer chemischen Zusammensetzung, sondern auch in ihrer
Ausbreitung [13]. Daher ist für das Wachstum von qualitativ hochwertigen Multilagen eine
individuelle Ausrichtung der Plasmakeule bei Materialwechsel erforderlich. Beim Wachstum
von einzelnen Schichten erfolgt die Ausrichtung der Plasmakeule oft über die Veränderung
der Substratposition. Durch den Einsatz des in-situ RHEED-Systems ist die Position des
Substrats fest vorgegeben. Daher ist die Ausrichtung der Plasmakeule individuell über eine
Feinjustierung der Position jedes einzelnen Targets erforderlich.
Des Weiteren muss wegen des Einsatzes der in-situ RHEED-Charakterisierung der Tar-
getwechsler aus einem nicht-magnetischen Material bestehen.
Einschränkungen durch die Geometrie der Anlage
Da der Targetwechsler in eine existierende Anlage eingebaut wird, ergeben sich aus der
Geometrie der Anlage nachfolgend aufgeführte Einschränkungen für dessen Konstruktion.
Die Position des Substrats in der Vakuumkammer und die Ablationsgeometrie, d. h insbe-
sondere der Abstand zwischen Target und Substrat, sind durch die vorhandene Anlage vorge-
geben. Damit ist die Position des während der Ablation verwendeten Targets und dementspre-
chend der Abstand des Targets von der Wand der Vakuumkammer und zum Flansch, durch
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den der Targetwechsler eingebaut wird, festgelegt. Der Platz zwischen Target und Wand der
Vakuumkammer ist nicht ausreichend für einen Antrieb der Rotation des Targets über eine
Drehdurchführung sowie einen außerhalb der Vakuumkammer angebrachten DC-Motor, so-
dass gleichzeitig eine Justierung der Targetposition möglich ist. Auch für den Wechsel der
Targets wird auf Drehdurchführungen verzichtet.
Eine weitere bauartbedingte Einschränkung des Targetwechslers ergibt sich aufgrund der
Größe des Flansches, durch den der Einbau und Wechsel des Targetwechslers erfolgt. Dieser
weist einen Durchmesser von 10 cm auf. Daher ist unter Beibehaltung der bisherigen Ab-
lationsgeometrie ein Einbau des Targetwechslers nicht möglich, wenn die Targets, wie bei
herkömmlichen Targetwechslern [189], symmetrisch auf einer vollständigen Kreisscheibe an-
geordnet sind. Deswegen müssen die Targets asymmetrisch im oberen Viertel eines Kreises
angeordnet werden. Auf diese Weise wird ein verkippter Einbau des Targetwechslers möglich.
Zusammenfassung der Anforderungen
Der Targetwechsler muss automatisiert den in-situ Wechsel von drei Targets ermöglichen.
Die einzelnen Targets müssen rotieren und bei Nichtverwendung durch Blenden vor Ver-
schmutzung geschützt werden. Im Unterschied zu herkömmlichen Targetwechslern [189] muss
dieser mit der in-situ RHEED-Charakterisierung kombinierbar sein und daher eine individuelle
Justierung der Plasmakeule für jedes einzelne Targetmaterial ermöglichen. Der Targetwechsler
muss ausrichtbar sein und aus nicht magnetischem Material gefertigt werden.
Bedingt durch die Bauart der vorhandenen in-situ RHEED-PLD-Anlage, unterliegt die
Konstruktion des Targetwechslers weiteren Einschränkungen, wie z. B. die Verwendung von
vakuumtauglichen Motoren bei gleichzeitigem Verzicht auf Drehdurchführungen. Außerdem
muss die Anordnung der Targets asymmetrisch erfolgen.
2.1.6.2 Realisierung
In den folgenden Abschnitten ist die Realisierung des Targetwechslers beschrieben. Dabei
wird zunächst der Gesamtaufbau unter Berücksichtigung der Anforderungen beschrieben. An-
schließend wird auf die Verstellung der Targets, die Ausrichtung der einzelnen Targets und
des Wechslers, den Ein- und Ausbau der Targets, die Blenden sowie das Gegengewicht einge-
gangen.
Gesamtaufbau
In Abbildung 2.6 (a) ist eine Fotograﬁe des Targetwechslers während der Fertigung in
Seitenansicht gezeigt.10
Der Targetwechsler ist komplett aus Edelstahl konstruiert. Hauptbestandteil ist ein Kreis-
segment (74◦) auf dem die Halterungen für die Targets angeordnet sind. Dieses Kreissegment
ist über eine Welle mit einem Getriebe verbunden und wird über einen Schrittmotor ange-
trieben. Die Welle ist kugelgelagert durch einen Lagerbock geführt. Die Kugellager sind aus
Edelstahl und mit Hochvakuumfett geschmiert.
Bei der Konstruktion des Targetwechslers wurde komplett auf Drehdurchführungen ver-
zichtet. Die Rotation der einzelnen Targets erfolgt jeweils durch 12V-DC-Motoren der Firma
10Für weitere Details und die genauen Abmessungen vergleiche auch [173]
70 KAPITEL 2. EXPERIMENTELLES
(a) (c)(b)
(3)
(1)
(2)
(1) Haube
(2) Teller
(3) Feder
(4) Boden
(4)
Abbildung 2.6: Fotograﬁen und Zeichnungen des Targetwechslers: (a) Seitenansicht des Targetwechs-
lers während der Konstruktion, (b) schematische Darstellung der Targethalterung (angelehnt an [173],
(c) Fotograﬁe des fertigen Targetwechslers
Faulhaber (Serie: 2008012 SRG). Die Motoren sind direkt hinter den Targethalterungen plat-
ziert und über Madenschrauben an den Halterungen befestigt. Der Antrieb der Targets erfolgt
über eine kugelgelagerte Welle. Bei der kleinen Bauform der Motoren mit entsprechenden ﬂe-
xiblen Stromdurchführungen ist genügend Raum in der Vakuumkammer vorhanden.
Zum Ausgleich der asymmetrischen Anordnung und der dadurch bedingten ungleichmä-
ßigen Gewichtsverteilung ist der Targetwechsler mit einem Gegengewicht ausgestattet. Zum
Schutz der Targets werden Blenden eingesetzt (vgl. Abb. 2.6 (c)).
Verstellung der Targets
Die Verstellung der Targets und damit die Auswahl des zur Ablation einzusetzenden Targets
erfolgt automatisch mittels eines für den Hochvakuumbereich geeigneten Schrittmotors der
Firma Phytron des Typs VSS 19. Dieser ist auf dem Lagerbock platziert.
Aufgrund der geringen Leistung ist ein Einsatz von hochvakuumtauglichen Kugellagern
und eine Erhöhung der Übersetzung mithilfe von Zahnrädern mit minimiertem Spiel not-
wendig. Der Motor treibt über ein Getriebe mit dem Übersetzungsverhältnis 1 : 7, 5 eine im
Lagerbock kugelgelagerte Welle an, die über eine Verstellung des Kreissegmentes den Wechsel
der Positionen der Targets ermöglicht. Die Einstellung des zu ablatierenden Targets erfolgt
über eine im PC integrierte Steuerkarte mit entsprechend geeigneter Software.
Zusätzlich zum Haltemoment des Motors werden die jeweiligen Positionen der Targets über
zwei verstellbare mechanische Anschläge für die Ablation der beiden äußeren Targets bzw.
einer mechanischen Fixierung mittels eines gefederten Stiftes für die Ablation des mittleren
Targets garantiert.
Ausrichtung der einzelnen Targets und des Wechslers
Der Targetwechsler ist über L-Proﬁle am Flansch befestigt. Über Langlöcher ist eine Ausrich-
tung der Position des kompletten Wechslers möglich.
Die Justierung der einzelnen Targets ist zum einen über eine Verkippung der Targets in
Bezug auf die Einfallsrichtung des Laserstrahls und zum anderen über eine Drehung der Tar-
gets in der Ebene möglich. Dafür sind an der Konstruktion Einstellschrauben in Kombination
mit Federn vorgesehen. Die Fixierung der eingestellten Position ist möglich.
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Ein- und Ausbau der Targets
Die Halterung für die einzelnen Targets besteht aus einer Haube, einem Teller, einer Feder und
einem Boden (vgl. Abb. 2.6 (b)). Zum Einbau des Targets wird dieses auf dem Teller platziert.
Target und Teller werden in die Haube eingesetzt. Über die Feder und den Boden wird das
Target unabhängig von seiner Dicke immer am oberen Anschlag des Deckels gehalten. Der
Boden wird über zwei Schrauben seitlich ﬁxiert.
Die Halterung wird komplett auf den Targetwechsler gesteckt und über einen weiteren Bo-
den, der an der Welle des DC-Motors befestigt ist, mittels eines Bajonettverschlusses befestigt
und durch zwei Schrauben ﬁxiert.
Blenden
Zur Abdeckung der während der Deposition nicht verwendeten Targets werden Blenden
verwendet. Insgesamt kommen vier Blenden zum Einsatz.
Die Blenden sind aus 1mm starkem Edelstahlblech gefertigt und an der zentralen Achse
des Targetwechslers angebracht (vgl. Abb. 2.6 (c)). Die beiden inneren Blenden sind fest in
ihrer Position montiert. Die beiden äußeren Blenden sind beweglich befestigt.
Während des Ein- und Ausbaus des Targetwechslers werden die zwei äußeren Blenden
über den beiden inneren Blenden positioniert und klappen im Anschluss an den Einbau nach
außen hin auf die durch Anschläge vorgegebene Position aus. Durch die vier ausgeklappten
Blenden sind die zur Deposition nicht eingesetzten Targets in jeder möglichen Position des
Targetwechslers vor Verschmutzung geschützt.
Gegengewicht
Aufgrund der asymmetrischen Anordnung ist die Gewichtsverteilung des Targetwechslers
nicht mehr achsensymmetrisch ausgeglichen. Damit ein Wechsel der Targets über einen Motor
mit geringer Leistung zuverlässig erfolgen kann, muss die Asymmetrie über ein Gegengewicht
austariert werden.
Die maximalen Abmessungen des Gegengewichts sind durch den Flansch im Rezipienten
und die Bauform des Targetwechslers vorgegeben. Um Platz zu sparen, ist das Gegengewicht
aus Kupfer, einem Material mit hoher Dichte, gefertigt (vgl. Abbildung 2.6 (c)).
2.2 Speziﬁkation der Charakterisierungsmethoden
Die Charakterisierung der Eigenschaften der gewachsenen Schichten und Multilagen erfolgt je
nach Fragestellung strukturell, magnetisch und/oder elektrisch. Im Folgenden sind die Para-
meter und Details zu den jeweiligen Anlagen bzw. Messaufbauten aufgeführt.
Bei der strukturellen Charakterisierung kommen zusätzlich zu den in-situ RHEED-Unter-
suchungen die Verfahren der Röntgendiﬀraktometrie und Rastermikroskopie zum Einsatz.
Die Speziﬁkationen werden weiter unten in diesem Abschnitt beschrieben. Die Parameter
des RHEED sind im Zusammenhang mit der Beschreibung der in-situ RHEED-PLD-Anlage
im Abschnitt 2.1.5 ab Seite 65 aufgeführt. Zum Abschluss wird auf die Speziﬁkationen der
Methoden zur elektrischen Charakterisierung eingegangen.
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2.2.1 Röntgendiﬀraktometrie
Das Röntgendiﬀraktometer (XRD) stammt von der Firma Philips11. Das Gerät trägt die Be-
zeichnung PW 1820. Es ist mit einem Zwei-Kreis- (Pulverdiﬀraktometer) (APD) und einen
Vier-Kreis-Diﬀraktometer (HRD) für hochauﬂösende Messungen ausgestattet. Für beide Auf-
bauten wird eine Röntgenröhre vom Typ 2273 eingesetzt. Diese verfügt über eine Kupferanode
zur Erzeugung der Cu Kα1-Linie mit einer Wellenlänge von λKα1 = 0, 15406 nm. Maximal ist
eine Beschleunigungsspannung von UB = 45 kV bei einem Strom durch das Filament von
IFilament = 40mA einstellbar. Als Detektoren werden Gasproportionalzähler eingesetzt. Die
Steuerung der Anlage und die Aufnahme der Messdaten erfolgt über einen PC.
Bei der APD sind der Detektor und der Probenhalter über die Winkel 2θ bzw. ω verstellbar.
Dabei weist der Detektorwinkel mit dem Bereich von 0◦ ≤ 2θ ≤ 160◦ bei einer Genauigkeit
von 0, 015◦ den doppelten Verstellbereich des Probenwinkels auf. Die minimalen Schrittweiten
betragen bei 2θ = 0, 01◦ und bei ω = 0, 005◦.
Die HRD ist für hochauﬂösende Messungen mit einem Monochromator aus vier Ge-
Kristallen mit einer Divergenz von fünf Bogensekunden ausgestattet. Der Detektor ist in
einem Winkelbereich von 0◦ bis 320◦ einstellbar. Der Winkelbereich des Probenhalters ist
einstellbar zwischen 0◦ und 180◦. Die minimalen Schrittweiten betragen dabei 0, 0005◦ bzw.
0, 00025◦. Zusätzlich ist eine Drehung des Probenhalters um den Winkelbereich von 360◦ bei
einer Verkippung von bis zu 5◦ in beide Richtungen möglich. Der Probenhalter ist außerdem
um jeweils 50mm in die drei Raumrichtungen x, y und z verstellbar.
2.2.2 Rastermikroskopie
Im Rahmen dieser Arbeit wurden zwei Mikroskopiearten zur Charakterisierung der Schichten
verwendet, die beide auf der Abrasterung der Oberﬂäche basieren: die Rasterkraftmikroskopie
(AFM) und die Rasterelektronenmikroskopie (REM). Die Rasterkraftmikroskopie ist ein klas-
sisches Rastermikroskopieverfahren, bei dem eine feine Spitze über die Oberﬂäche der Probe
geführt wird und mittels der van-der-Waals-Wechslwirkung die Oberﬂächentopographie in-
klusive der realen Höheninformation abgebildet werden kann.
Bei der Rasterelektronenmikroskopie wird über einen Elektronenstrahl die Oberﬂäche ge-
rastert. Die Informationen über die Topograﬁe werden aus der Wechselwirkung der Elektro-
nen mit der Oberﬂäche gewonnen. Bei der Verwendung geeigneter Detektoren können aus der
Wechselwirkung zusätzlich Informationen über die Zusammensetzung der Probe gewonnen
werden. Eine numerische Bestimmung der Höheninformationen ist hingegen nicht möglich.
2.2.2.1 Rasterkraftmikroskopie
Es steht ein Rasterkraftmikroskop der Firma Danish Micro Engeneering A/S (DME) mit
dem Controller DME95-50 für die Charakterisierung von Schichtoberﬂächen zur Verfügung.
Bei einem abrasterbaren Bereich von 50m × 50m mit einer Auﬂösung von < 1 nm in xy-
Richtung ist in z-Richtung eine Auﬂösung von 0, 1 nm bei einem maximalen Verstellbereich
von 2, 7m möglich. Es sind AC- und DC-Messungen möglich.12
11Die Geschäftssparte wurde mittlerweile von der Firma Panalytical übernommen.
12Die Cantilever werden von der Firma DME bezogen. Die Cantilever-Spitzen stammen von der Firma
Arrow bzw. Pointprobe.
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2.2.2.2 Rasterelektronenmikroskopie
Bei der Rasterelektronenmikroskopie13 (REM) werden anstelle von Licht - wie bei der opti-
schen Mikroskopie - Elektronen zur Bestrahlung der Probe verwendet. Dabei wird mittels eines
fokussierten Elektronenstrahls die Probenoberﬂäche abgerastert. Aus den Wechselwirkungen
der Elektronen mit der Oberﬂäche der Probe können Informationen über die Oberﬂäche der
Probe zur Umsetzung in eine Abbildung sowie Aufschlüsse über die chemische Zusammenset-
zung gewonnen werden (vgl. z. B. [90,193]).
Nachfolgend wird auf die gerätespeziﬁschen Details eingegangen. Die Funktionsweise und
der prinzipielle Strahlengang sowie die Auﬂösung und die Wechselwirkungsprozesse und Kon-
trasterzeugung eines Rasterelektronenmikroskops sind im Anhang D.1 beschrieben.
Gerätespeziﬁsche Details
Zur Charakterisierung der Proben steht ein Rasterelektronenmikroskop im institutseigenen
Reinraum mit der Bezeichnung Leo Supra 35 zur Verfügung.
Es ist ausgerüstet mit einer Schottky-Feldemissionskathode. Als Detektoren stehen ei-
ne CCD-Kamera zum Auﬃnden der Position auf der Probe sowie zwei Detektoren für die
Zusammensetzung der Bilder nach Abrasterung der Probenoberﬂäche zur Verfügung: ein
Szintillations-Detektor, der direkt in der Gemini-Säule verbaut ist und ein Everhardt-Thorney-
Sekundärelektronendetektor. Es ist möglich, die Signale beider Detektoren in beliebigen Mi-
schungsverhältnissen zu einem Bild zusammensetzen. Abrasterungen der Oberﬂäche sind auch
an schlecht bzw. nicht elektrisch leitenden Proben durchführbar, da Messungen mit relativ
niedrigen Beschleunigungsspannungen durchgeführt werden können. In Tabelle 2.2 sind die
wichtigsten Parameter des Leo Supra 35 aufgeführt.
Parameter Bereich
UB 0, 5 kV bis 30 kV
IS 4 pA bis 10 nA
Auﬂösung 1, 5 nm bei UB = 20 kV
Vergrößerung 20fach bis 900000fach
Bildgröße 3072× 2304 bei 16 bit
Rastergeschwindigkeit 0, 1 s bis 42min pro Bild
Tabelle 2.2: Ausgewählte Parameter des Rasterelektronenmikroskopes Leo Supra 35
2.2.3 Verfahren zur elektrischen Charakterisierung
Zur elektrischen Charakterisierung der Proben wurden unterschiedliche Aufbauten der Tech-
nischen Universität Braunschweig genutzt.
Am Institut für Elektrische Messtechnik und Grundlagen der Elektrotechnik stehen zwei
Probenstäbe mit zugehörigen Elektroniken zur Verfügung, die in Hinblick auf die Charak-
13Das erste Elektronenmikroskop wurde im Jahr 1931 von Ernst Ruska und Max Knoll entwickelt (vgl.
[190,191]). Im Jahr 1986 wurde Ernst Ruska für die Entwicklung des ersten Elektronenmikroskopes sowie seine
fundamentalen Arbeiten zur Elektronenoptik der Nobelpreis in Physik verliehen [192].
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terisierung von supraleitenden Schichten und Bauelementen optimiert sind. Mit diesen An-
ordnungen sind die Durchführung von 4-Punkt-Widerstandsmessungen zwischen 77K und
Raumtemperatur bis hin zu Widerständen von ca 20 kΩ möglich. Eine Beschreibung ﬁndet
sich in [178].
Am Institut für Halbleitertechnik existiert ein van-der-Pauw-Messplatz, der in Hinblick
auf die Vermessung von halbleitenden Dünnschichten, wie Zinkoxid, optimiert ist. Für Hall-
Messungen ist ein Magnetfeld (0 ≤ Bz ≤ 0, 5mT) orthogonal zur Probenoberﬂäche an die
Probe anlegbar. Der Ablauf der Messung ist automatisiert. In einem Temperaturbereich zwi-
schen 20K und 300K ist eine automatische Bestimmung der Konzentration und Beweglichkeit
der Ladungsträger, des speziﬁschen Widerstands sowie des Hall-Koeﬃzienten möglich.
Am Institut für Physik der Kondensierten Materie existiert in der Arbeitsgruppe von
Stefan Süllow ein weiterer van-der-Pauw-Messplatz. Dort sind Messungen an Proben mit
hohen Schichtwiderständen mit dem DC14-van-der-Pauw-Verfahren möglich. Die Messung
des Widerstandes erfolgt über eine Stromquelle des Typs 224 der Firma Keithley sowie ein
Multimeter des Typs 196 der Firma Keithley. Die Messströme können in Abhängigkeit vom
Schichtwiderstand zwischen 10A und 20mA variiert werden. Die Probe ist auf einem beheiz-
baren Halter aus Kupfer angebracht. Dieser beﬁndet sich während der Messung im Vakuum
eines Helium-Bad-Kryostaten der Firma Oxford Instruments. Der Kryostat ist mit einem su-
praleitenden Magneten ausgerüstet. Damit sind van-der-Pauw-Messungen bei Temperaturen
zwischen 4, 2K und 300K sowie Magnetfeldern zwischen 0T und 8T möglich [194].
14direct current
Kapitel 3
Präparation
Im folgenden Kapitel werden die Arbeiten, die zur Herstellung von dünnen Schichten bzw.
Bauelementen notwendig sind, beschrieben. Es wird auf die vorbereitenden Maßnahmen, wie
die Herstellung der Targets und die Vorbehandlung der Substrate, eingegangen. Außerdem
werden der Prozess der Schichtherstellung, die strukturelle Charakterisierung sowie die Struk-
turierung der Proben dargestellt.
3.1 Herstellung der Targets
Der Materialvorrat, aus dem per Ablation mittels Laser die Schichten deponiert werden, wird
Target genannt. Im Rahmen dieser Arbeit werden keramische Targets für das Wachstum von
einkristallinen oxidischen Dünnschichten eingesetzt. Die Targets werden aus polykristallinem
Pulver mittels eines Sinterprozesses gefertigt.
Um eine hochwertige Schichtqualität zu gewährleisten, müssen folgende Punkte berück-
sichtigt werden: Die gefertigen Targets müssen polykristallin mit kleiner Körnung, homogen
und frei von Fremdphasen sein. Des Weiteren muss die Dichte der Targets einen Wert von 75%
bis 95% der Einkristalldichte des Materials aufweisen [168]. Eine geringere Dichte führt zur
Bildung von Droplets beim Schichtwachstum. Bei einer zu hohen Dichte kann gegebenenfalls
nicht genügend Material abgetragen werden. Die Bestimmung der Dichte erfolgt im Anschluss
an die Pressung sowie im Anschluss an den Sinterprozess. Abbildung 3.1 zeigt beispielhaft
Fotograﬁen von für den PLD-Prozess gefertigten Targets.
(a) (b) (c)
Abbildung 3.1: Fotograﬁen von für den Einsatz zur gepulsten Laserdeposition gefertigten Targets. (a)
Magnesiumoxid-Target, (b) Lanthankalziummanganat-Target, (c) Bariumtitanat-Target mit Fremdein-
schlüssen (blaue Sprenkel)
Der Herstellungsprozess besteht aus mehreren Abschnitten. Der prinzipielle Verlauf ist
mithilfe eines Flussdiagramms in Abbildung 3.2 dargestellt. Die grundsätzliche Vorgehensweise
bei der Herstellung der Targets ist detailliert im Anhang E beschrieben.
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Abbildung 3.2: Darstellung des Ablaufdiagramms des Prozesses zur Herstellung und Optimierung
von Targets für den Einsatz zum Aufwachsen von oxidischen Dünnschichten mit der Methode der
gepulsten Laserdeposition
Im Rahmen dieser Arbeit wurden Targets aus Zinkoxid in verschiedenen Dotierungen,
aus Scandiumaluminiummagnesiumoxid, aus Lanthankalziummanganat mit unterschiedlichen
Lanthan-zu-Kalzium-Verhältnissen und aus Bariumtitanat hergestellt. Im Folgendem werden
die Besonderheiten für die jeweiligen Materialien bei der Produktion der Targets und deren
Optimierung behandelt. Die optimierten Herstellungsparameter werden angegeben.1
3.1.1 Bariumtitanat-Targets
Das Material BaTiO3 liegt im Bereich der Curie-Temperatur in der Perowskitstruktur vor
(vgl. auch Abschnitt 1.1.3.4). Das Ausgangsmaterial für die Targetherstellung ist BaTiO3
selbst. Eine separate Herstellung des Materials ist nicht notwendig, da es in einer Reinheit
von 99, 99% erhältlich ist.
1Für Informationen vergleiche auch [172–178]
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3.1.1.1 Abwiegen, Mischen und Pressen der Targets
Zur Herstellung eines Targets aus BaTiO3 sind 5 g an Ausgangsmaterial erforderlich. Dies
wird dreimal für zehn Minuten gemörsert. Dafür wird ein Mörser aus keramischem Material
eingesetzt. Die Pressung des Pulvers erfolgt mit einem Gewicht von 5 t für jeweils 10min.2
3.1.1.2 Sintern der Targets
Der Schmelzpunkt von BaTiO3 liegt bei 1620 ◦C. Damit ergibt sich ein Wert von 1085 ◦C
als erster Anhaltspunkt für die Sintertemperatur. In [195] wurde zum Sintern von BaTiO3-
Pulver eine Temperatur von 1400 ◦C unter Sauerstoﬀatmosphäre eingesetzt. Der Beginn der
Dichteerhöhung setzte dort zwischen 1030 ◦C und 1060 ◦C ein.
In der Literatur ﬁnden sich diverse Angaben über Temperaturen zum Sintern von Tar-
gets aus BaTiO3. Die Angaben reichen von 1000 ◦C für die Dauer von zwei Stunden in [196]
bis hin zu 1200 ◦C für die Dauer von 30 Stunden in [197]. Die Angaben widersprechen sich
teilweise und sind unvollständig.3 Außerdem können Unterschiede in den Parametern für die
Targetherstellung auch durch verschiedenartiges Equipment bzw. Beschränkungen des Equip-
ments beim Parameterbereich bedingt sein. Daher können die Daten aus der Literatur nur als
weitere Anhaltspunkte dienen. Zur Herstellung von geeigneten BaTiO3-Targets sind eigene
Experimente zur Optimierung des Prozesses erforderlich.
Im Rahmen der Targetherstellung und -optimierung wurden Sintertemperaturen zwischen
1250 ◦C und 1510 ◦C mit Dauern zwischen fünf und zwanzig Stunden bei einem Sauerstoﬀ-
durchﬂuss von 10 Lh angewendet. In den Experimenten hat sich gezeigt, dass die für unser
Equipment ideale Sintertemperatur im Bereich zwischen 1250 ◦C und 1300 ◦C bei einer Dauer
von 20 h liegt. Die Sinterung bei einer Temperatur von 1510 ◦C führte zu Schmelzvorgängen
innerhalb des Targets und zu einer glasartigen Oberﬂäche.
Einbau von Fremdmaterialien
Einige Targets, die in dem Hochtemperaturofen Nabertherm HT08/17 gesintert wurden, wie-
sen an ihrer Oberﬂäche eine blaue Sprenkelung auf, die sich durch Schleifen der Targetober-
ﬂäche beseitigen ließ. Dies deutet darauf hin, dass Fremdatome während des Sinterprozesses
in die Targetoberﬂäche eingebaut worden sind.
Die Verfärbung von BaTiO3 kann durch den Einbau von Fremdatomen in das Kristallgitter
hervorgerufen werden (vgl. auch [198]). Als Ursache kommen die Heizelemente des Ofens in
Frage. Die blaue Sprenkelung der Targets trat in dem Rohrofen (Heraeus Typ RoF 7/50 )
nicht auf.4
2Bei der Verwendung von geringeren Pressdrücken als 2, 5 t ist es bei Bariumtitanat im anwendbaren
Temperaturbereich für das Sintern schwierig, die Dichten zu erreichen, die für den Einsatz bei der gepulsten
Laserdeposition notwendig sind.
3Einmal ist die Angabe für den Sauerstoﬀdurchﬂuss nicht im Detail vorhanden, ein anderes Mal fehlen
Angaben zu den Heizrampen. Außerdem fehlt die Angabe über die Dichte der gefertigten Targets.
4Falls die maximale Temperatur des Rohrofens für den Prozess ausreichend ist, ist dieser für die Herstellung
von Targets bevorzugt einzusetzen.
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3.1.1.3 Zusammenfassung
In Tabelle 3.1 sind die Parameter für die Herstellung von BaTiO3-Targets zusammenfassend
dargestellt. Für die gefertigten Targets ergibt sich bei diesen Parametern eine Dichte von ca.
85% in Bezug auf die Einkristalldichte von BaTiO3 von 5, 85 gcm3 .
Mörsern Pressen Tempern Dichte
3× 10min 5 t für 10min 1250 ◦C− 1300 ◦C für 20 h 85%
Tabelle 3.1: Überblick über die Parameter für die Herstellung von BaTiO3-Targets. Beim Tempern
wurde ein Sauerstoﬀdurchﬂuss von 10 Lh verwendet. Das detaillierte Temperaturproﬁl ist in Abbildung
3.3 (a) dargestellt.
(a) (b)
Zeit (min)
0      250     500    1500   1750    2000
1800
 
1600
 
1400
 
1200
 
1000
 
  800
 
  600
 
  400
 
  200
 
      0
T
e
m
p
e
ra
tu
r 
(°
C
)
300 °C/h 315 °C/h
900 °C
100 °C/h
1250 °C
20 h
3
2
5
 °
C
/h
1300 °C, 20 h
3
0
0
 °C
/h
900 °C
89 °C/h
Hochtemperaturofen (Naberterm)
Rohrofen (Heraeus)
BaTiO  (1250°C, 20 h)
In
te
n
s
it
ä
t 
(w
. 
E
.)
2500
 
2000
 
1500
 
1000
 
  500
 
      0
20           40            60           80
2   (°)
3
(100)
(110)
(111)
(200)
(2
1
0
) (220)
(211)
(3
0
0
)
(3
1
0
)
(3
1
2
) (
2
2
2
)
(3
2
0
)
(3
2
1
)
Abbildung 3.3: (a) Optimierte Sinterbedingungen für BaTiO3-Targets, (b) θ-2θ-Messung eines unter
optimierten Bedingungen gesinterten BaTiO3-Targets. Die charakteristischen Peaks von polykristalli-
nem BaTiO3 sind an der Kurve markiert.
Abbildung 3.3 zeigt in Teil (a) die optimierten Sinterproﬁle inklusive der Angabe der
Gradienten und in Teil (b) eine θ-2θ-XRD-Messung eines unter optimierten Bedingungen her-
gestellten BaTiO3-Targets. Die charakteristischen Reﬂexe des BaTiO3 sind in der Abbildung
deutlich zu erkennen.
3.1.2 Manganat-Targets
La1−xCaxMnO3 kristallisiert in der Perowskitstruktur (vgl. Abschnitt 1.1.2). In dieser Arbeit
wurden keramische Targets aus dem ferromagnetischen Bereich 0, 2 ≤ x ≤ 0, 5 zum Schicht-
wachstum eingesetzt. Dafür wurde der Herstellungsprozess unter Berücksichtigung von [199]
und [200] entwickelt und optimiert.
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3.1.2.1 Bestimmung der Stoﬀmengen
Ausgangspunkt für die Herstellung sind die Materialien Lanthanoxid (La2O3), Kalziumkar-
bonat (CaCO3) und Mangandioxid (MnO2) in einer Reinheit von 99, 999%. Die Reaktions-
gleichung zur Bestimmung der molaren Mischungsverhältnisse für Kalziumdotierungen im
Bereich zwischen 0, 2 ≤ x ≤ 0, 5 lautet:
(1− x)
2 aLa2O3 + xaCaCO3 + aMnO2 →
aLa1−xCaxMnO3 + xaCO2 +
1− x
4 aO2
(3.1)
Dabei repräsentiert a eine ganze Zahl, deren Wert sich in Abhängigkeit von der Kalziumdo-
tierung ändert.
Zusammensetzung Parameter Mischung (molar)
Formel La : Ca x a La2O3 CaCO3 MnO2
La0,8Ca0,2MnO3 4 : 1 0,20 10 2 1 5
La0,75Ca0,25MnO3 3 : 1 0,25 16 3 2 8
La0,67Ca0,33MnO3 2 : 1 0,33 6 1 1 3
La0,5Ca0,5MnO3 1 : 1 0,50 8 1 2 4
Tabelle 3.2: Überblick über die Parameter und molaren Mischungsverhältnisse für die Herstellung
von Targets aus La1−xCaxMnO3 für ausgewählte Kalziumdotierungen
In Tabelle 3.2 sind für ausgewählte Kalziumdotierungen die Parameter zur Vervollständi-
gung der Reaktionsgleichung 3.1 angegeben. Darüber hinaus sind die molaren Mischungsver-
hältnisse der oxidischen Augangsverbindungen aufgeführt. Durch Einsatz der molaren Mas-
sen für die oxidischen Ausgangsverbindungen (La2O3: 325, 8092 gmol ; CaCO3: 100, 0869
g
mol ;
MnO2: 86, 93685 gmol ) lassen sich aus den molaren Mischungsverhältnissen die Gewichtsanteile
bestimmen.
Tabelle 3.3 gibt für ausgewählte Kalziumdotierungen von La1−xCaxMnO3 einen Überblick
über die prozentualen Anteile sowie die Mengen in Gramm, die für 12 g Ausgangsmaterial zur
Targetherstellung benötigt werden.
3.1.2.2 Kalzinierung
Für die Kalzinierung hat sich eine Temperung bei 950 ◦C für die Dauer von 12 h unter einem
Sauerstoﬀﬂuss von 10 Lh als geeignet ergeben. Bei Temperaturen von weniger als 900 ◦C [201]
wandelt sich das Kalziumcarbonat zu Kalziumoxid um und Kohlenstoﬀdioxid wird frei.
CaCO3 → CaO + CO2 (3.2)
Deutlich höhere Temperaturen können zu Beginn der Sinterung des Pulvers führen. Dies kann
z. B. bei Temperaturen um die 1200 ◦C beobachtet werden.
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Verbindung Gewichtsproz. in (%) Gewichtsanteil pro 12 g
La2O3 CaCO3 MnO2 La2O3 CaCO3 MnO2
La0,8Ca0,2MnO3 54,92 8,44 36,64 6,591 g 1,012 g 4,397 g
La0,75Ca0,25MnO3 52,18 10,69 37,13 6,262 g 1,282 g 4,456 g
La0,67Ca0,33MnO3 47,45 14,57 37,98 5,693 g 1,749 g 4,558 g
La0,5Ca0,5MnO3 37,29 22,91 39,80 4,475 g 2,749 g 4,776 g
Tabelle 3.3: Mengenangaben der oxidischen Ausgangsmaterialien für die Herstellung von Targets aus
La1−xCaxMnO3 für ausgewählte Kalziumdotierungen
3.1.2.3 Pressen der Targets
Die Menge von 5 g bis 6 g ist ausreichend zur Herstellung eines Targets. Vor der Pressung wird
das Material erneut drei- bis fünfmal für die Dauer von 10min im Keramikmörser vermischt.
Als Pressdruck hat sich die Pressung der Tabletten mit 2, 5 t für die Dauer von 10min als
optimal gezeigt.5
3.1.2.4 Sintern der Targets
Für die Sinterung der Targets ist ein Prozess mit einer Temperatur von 1400 ◦C für die Dauer
von 20 h und einem Sauerstoﬀdurchﬂuss von 10 Lh geeignet. Die Dichte der Targets kann in
Abhängigkeit von der Kalziumkonzentration variieren.6
3.1.2.5 Zusammenfassung der optimierten Herstellungsparameter
In Tabelle 3.4 sind die optimierten Parameter für die Herstellung von Targets aus demMaterial
La1−xCaxMnO3 für Dotierungen (0, 2 ≤ x ≤ 0, 5) zusammenfassend dargestellt.
Mischen Kalzinieren Mörsern Pressen Tempern
5× 10min 950 ◦C für 20 h 5× 10min 2, 5 t für 10min 1400 ◦C für 20 h
Tabelle 3.4: Überblick über die Parameter für die Herstellung von Targets aus La1−xCaxMnO3. Beim
Kalzinieren und Sintern wurde ein Sauerstoﬀdurchﬂuss von 10 Lh eingestellt (vgl. Proﬁl in Abb. 3.4 (a)).
5Bei einem Pressdruck von 5 t war im Anschluss an das Pressen eine Vergrößerung der gepressten Tabletten
während der Lagerung zu beobachten.
6Bei Lanthankalziummanganat mit hohen Kalziumdotierungen (x > 0, 5) haben die Experimente gezeigt,
dass es bei höheren Sintertemperaturen zu einer Festkörperreaktion mit dem Aluminiumoxidschiﬀchen kommen
kann.
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In Abbildung 3.4 ist in Teil (a) das optimierte Temperaturproﬁl für die Sinterung der
La1−xCaxMnO3-Targets gezeigt. Die Gradienten sind an der Kurve markiert. In Abschnitt (b)
ist eine θ-2θ-Messung an einem La0,8Ca0,2MnO3-Target dargestellt. Die materialspeziﬁschen
Reﬂexe sind deutlich ausgebildet.
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Abbildung 3.4: (a) Optimierte Sinterbedingungen für La1−xCaxMnO3-Targets, (b) θ-2θ-Messung
eines gesinterten La0,8Ca0,2MnO3. Die charakteristischen Reﬂexe sind an der Kurve markiert.
3.1.3 Zinkoxid-Targets
Zinkoxid kristallisiert in einer hexagonalen Kristallstruktur (vgl. Abschnitt 1.1.1). Das Aus-
gangsmaterial für die Herstellung der Targets ist Zinkoxid. Es ist in einer Reinheit von
99, 9995% verfügbar. Eine separate Herstellung des Materials ist nicht erforderlich. Für eine
optionale Dotierung der Targets mit Aluminium wird Aluminiumoxid (Al2O3) verwendet.
Im Rahmen dieser Arbeit wurde eine Vielzahl an dotierten und undotierten Zinkoxid-
Targets hergestellt und der Herstellungsprozess unter Berücksichtigung von Informationen
aus [202] entwickelt und optimiert.
3.1.3.1 Abwiegen, Mischen und Pressen
Zur Herstellung eines Targets sind ca. 4 g Zinkoxid erforderlich. Das Material wird fünfmal
für die Dauer von jeweils 10min gemörsert. Es wird ein Mörser aus Achat zum Vermischen
und Zerkleinern des Zinkoxids eingesetzt.
Die Pressung der Tabletten mit einem Druck von 2, 5 t für die Dauer von 10min ist optimal.
Bei höheren Drücken von ≥ 5 t bekommen die Targets Risse.
3.1.3.2 Dotierung
Die n−Dotierung von Zinkoxid erfolgt standardmäßig über den Einbau von Aluminiumionen
anstelle von Zinkionen in das Kristallgitter des Zinkoxids. Bei der Targetherstellung wird das
Aluminium in Form von Aluminiumoxid (Al2O3) zur Verfügung gestellt.
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Die Reaktionsgleichung zur Bestimmung der molaren Mischungsverhältnisse für geringe
Aluminiumdotierungen (x ≤ 5%) lautet:
(1− x)bZnO+ 12xbAl2O3 → bZn1−xAlxO+
x
4 bO2 (3.3)
Die Größe b steht für eine ganze Zahl. Diese ist abhängig von der Aluminiumdotierung. In
Tabelle 3.5 sind für ausgewählte Aluminiumdotierungen die Parameter zur Ergänzung der
Reaktionsgleichung 3.3 aufgeführt.
Formel Parameter Gewichtsproz. Gewichtsanteil pro 4 g
x b ZnO Al2O3 ZnO Al2O3
Zn0,995Al0,005O 0, 5% 800 99, 69% 0, 31% 3, 9875 g 0, 0125 g
Zn0,99Al0,01O 1% 400 99, 37% 0, 63% 3, 9749 g 0, 0251 g
Zn0,98Al0,02O 2% 200 98, 74% 1, 26% 3, 9495 g 0, 0505 g
Tabelle 3.5: Überblick über die Parameter und Mischungsverhältnisse für die Herstellung von mit
Aluminium dotierten Targets aus Zinkoxid
Über die Verwendung der molaren Massen von Zinkoxid von 81, 3894 gmol und Alumini-
umoxid von 101, 9613 gmol lassen sich die Gewichtsprozente der Ausgangsmaterialien für die
Targetherstellung bestimmen. Diese sind zusammen mit den Mengenangaben bezogen auf 4 g
Ausgangsmaterial in Tabelle 3.5 angegeben.7
3.1.3.3 Sintern
Der Wert für zwei Drittel der Schmelztemperatur von Zinkoxid liegt bei ca. 1350 ◦C. Die op-
timale Sintertemperatur beträgt 1125 ◦C für die Dauer von 12 h. Bei höheren Temperaturen
übersteigt die Dichte der gefertigen Targets den Wert von 95% der Dichte von Zinkoxidein-
kristallen.
Um ein eventuelles Sauerstoﬀdeﬁzit der Targets zu minimieren, wird der Sauerstoﬀdurch-
ﬂuss während der Sinterung der Tabletten auf den maximalen Wert von 20 Lh eingestellt. Die
Sinterung der Zinkoxid-Targets wird im Rohrofen (Heraeus Typ RoF 7/50 ) durchgeführt.
3.1.3.4 Zusammenfassung
In Tabelle 3.6 sind die optimierten Parameter für die Herstellung von Zinkoxid-Targets auf-
geführt.8
7Für die Herstellung und Optimierung von Targets aus hexagonalem und kubischem Zinkmagnesiumoxid
in verschiedenen Zusammensetzungen sowie von Targets aus Magnesiumoxid sei an dieser Stelle für Details
auf [177] verwiesen.
8Die Angaben zur Dichte des gefertigten Targets gelten für Zinkoxid ohne zusätzliche Dotierung. Bei Dotie-
rung mit Aluminium (bis zu 2%) sinkt die Dichte auf einen Wert von bis zu 80% der Dichte von Einkristallen
aus Zinkoxid ab.
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Mörsern Pressen Tempern Dichte
5× 10min 2, 5 t für 10min 1125 ◦C für 12 h bei 20 LhO2 ∗ ≈ 95% ∗∗
Tabelle 3.6: Überblick über die Parameter für die Herstellung von Zinkoxid-Targets. (∗vgl. Proﬁl in
Abb. 3.5 (a); ∗∗ der Wert gilt für Targets aus Zinkoxid ohne Dotierung)
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Abbildung 3.5: (a) Optimierte Bedingungen für die Sinterung von Zinkoxid-Targets, (b) θ-2θ-
Messung eines gesinterten Targets. Die charakteristischen Reﬂexe des Zinkoxids sind an der Kurve
markiert.
In Abbildung 3.5 (a) ist das optimierte Proﬁl für die Sinterung der Targets dargestellt. Ab-
bildung 3.5 (b) zeigt die θ-2θ-XRD-Messung eines Targets aus Zinkoxid. Die für das Material
charakteristischen Peaks sind deutlich ausgeprägt und an der Messung gekennzeichnet.
3.1.4 Scandiumaluminiummagnesiumoxid-Targets
Das Material ScAlMgO4 (SCAM) kristallisiert in der trigonalen YbFe2O4-Struktur, die durch
die Raumgruppe R3m beschrieben wird [203]. Da das oxidische Material ScAlMgO4 käuﬂich
nicht zu erwerben ist, bilden die Verbindungen Sc2O3, -Al2O3 und MgO den Ausgangspunkt
für die Targetherstellung.
3.1.4.1 Bestimmung der Stoﬀmengen
Um über eine Festkörperreaktion ScAlMgO4 zu erzeugen, müssen die polykristallinen Pulver
Sc2O3, -Al2O3 und MgO im molaren Verhältnis 1:1:2 gemischt werden (vgl. Reaktionsglei-
chung 3.4).
Sc2O3 +Al2O3 + 2 ·MgO→ 2 · ScAlMgO4 (3.4)
84 KAPITEL 3. PRÄPARATION
Unter der Berücksichtigung der molaren Massen der Ausgangsverbindungen erfolgt die Um-
rechnung auf die für die Herstellung eines Targets zu verwendenden Mengen (vgl. dazu auch
Abschnitt E). Tabelle 3.7 gibt eine Übersicht über die Anteile der Ausgangsstoﬀe zur Herstel-
lung von ScAlMgO4-Targets.
Material Molmassen Mischungsverhältnis( g
mol
)
molar Gewicht pro Target
Sc2O3 137,910 1 43, 03% 1, 2000 g
Al2O3 101,961 1 31, 82% 0, 88720 g
MgO 40,304 2 25, 15% 0, 70140 g
Tabelle 3.7: Ausgangsstoﬀe und Mischungsverhältnisse für die Herstellung von Targets aus
ScAlMgO4. Die Reinheit der Ausgangsstoﬀe beträgt mindestens 99, 99%.
3.1.4.2 Mischen und Pressen der Targets
Die abgewogenen Ausgangsstoﬀe werden in einem Mörser aus Keramik fünfmal 10min durch-
mischt. Anschließend wird das Material in der Hydraulikpresse bei einem Druck von 2, 5 t und
einer Dauer von 10min zu Tabletten gepresst.
3.1.4.3 Sintern der Targets
Einen ersten Anhaltspunkt für die Sinterbedingungen geben die Schmelztemperaturen der
Ausgangsverbindungen sowie die des fertigen Stoﬀes. Die Schmelztemperaturen, entnommen
aus den Sicherheitsdatenblättern des Herstellers Alpha Aesar GmbH & Co. KG, lauten wie
folgt: TAl2O3 ≈ 2000 ◦C, TSc2O3 = 2485 ◦C sowie TMgO = 2852 ◦C. Des Weiteren ist in [204]
angegeben, dass bei 1900 ◦C ScAlMgO4 als Schmelze vorliegt. Ein weiterer Anhaltspunkt
ﬁndet sich in der Veröﬀentlichung von [203]. Dort wurde für die Synthese von ScAlMgO4 eine
Sinterung bei 1400 ◦C für eine Dauer von acht Tagen durchgeführt.9
Unter Berücksichtigung dieser Überlegungen wurden im Rahmen dieser Arbeit mehrere
Tabletten bei Temperaturen zwischen 1200 ◦C ≤ T ≤ 1560 ◦C bei einer Dauer zwischen 15 h ≤
t ≤ 96 h Stunden und bei Sauerstoﬀﬂüssen von 5 und 10 Litern in der Stunde gesintert. Die
besten Ergebnisse bei der Sinterung wurden bei einer Temperatur von T = 1560 ◦C für eine
Dauer von t = 96 h bei einem Sauerstoﬀdurchﬂuss von 10 Lh erreicht. Diese Bedingungen
führten zu einem bei der gepulsten Laserablation sehr gut einsetzbaren Target aus ScAlMgO4
mit einer Dichte von 91% der Einkristalldichte.
In Abbildung 3.6 (a) ist die detaillierte Sinterkurve für Targets aus ScAlMgO4 (inklusive
der Heizrampen) dargestellt. Teil (b) der Abbildung 3.6 zeigt einen Ausschnitt zwischen 8◦
und 29◦ von mithilfe der Röntgendiﬀraktometrie aufgenommenen θ-2θ-Messungen zweier un-
ter unterschiedlichen Bedingungen gesinterter ScAlMgO4-Targets. Es ist deutlich zu erkennen,
9 Weiterhin muss in die Überlegungen die Wirtschaftlichkeit des Betriebes unseres Hochtemperaturofens
Nabertherm HT08/17 einﬂießen. Zwar ist eine Maximaltemperatur von ca. 1750 ◦C für einen begrenzten Zeit-
raum möglich, ein wirtschaftlicher Betrieb mit angemessener Abnutzung ist nur bis ca. 1560 ◦C gegeben.
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Abbildung 3.6: (a) Optimierte Sinterbedingungen für ScAlMgO4-Targets und (b) Ausschnitt aus
θ-2θ-Messungen von bei unterschiedlichen Bedingungen gesinterten ScAlMgO4-Targets. Charakteristi-
sche Peaks des ScAlMgO4 sind nur in der Kurve des bei 1560 ◦C gesinterten Targets vorhanden.
dass bei dem bei niedrigerer Temperatur gesinterten Target die charakteristischen ScAlMgO4-
Reﬂexe fehlen, dafür aber die Reﬂexe der Einzelverbindungen vorhanden sind. Bei dem bei
höherer Temperatur unter optimalen Bedingungen gesinterten Target sind hingegen die für
ScAlMgO4 charakteristischen Reﬂexe vorhanden und die Reﬂexe der Einzelverbindungen feh-
len bzw. sind sehr stark reduziert.
3.1.5 Überblick über die Parameter für die Targetherstellung
Zusammenfassend ist in nachfolgender Tabelle 3.8 eine Übersicht über die Parameter der
Targetherstellung der Materialien BaTiO3, La1−xCaxMnO3, ZnO und ScAlMgO4 gegeben.
Kalzinieren Mörsern Pressen Tempern
BTO 3× 10min 5, 0 t/10min 1250 ◦C/20 h/10 Lh
LCMO 950 ◦C/20 h /10 Lh 5× 10min 2, 5 t/10min 1400 ◦C/20 h/10 Lh
ZO 5× 10min 2, 5 t/10min 1125 ◦C/12 h/20 Lh
SCAM 5× 10min 2, 5 t/10min 1560 ◦C/96 h/10 Lh
Tabelle 3.8: Zusammenfassender Überblick über die Parameter für die Herstellung von Targets aus
BaTiO3 (BTO), La1−xCaxMnO3 (LCMO), ZnO (ZO) und ScAlMgO4 (SCAM)
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3.2 Vorbehandlung der Substrate
Um qualitativ hochwertige Dünnschichten und Multilagen aufwachsen zu können, müssen
die Substrate bestimmten Anforderungen gerecht werden. Die Eigenschaften des Substrates
haben einen entscheidenden Einﬂuss auf die strukturellen und physikalischen Eigenschaften
der aufwachsenden Schichten [205,206].
Zum Beispiel haben die Morphologie, die Zusammensetzung und die kristallograﬁsche Ori-
entierung der Substrate einen Einﬂuss auf die Keimbildung und damit auf das Wachstum der
Schichten [207]. Des Weiteren hat die Qualität und die Zusammensetzung der Substratober-
ﬂäche Einﬂuss auf die Art des Wachstums. Dabei haben insbesondere deren Rauheit und
chemische Terminierung Auswirkung auf die Wachstumsqualität der ersten Lagen [208]. Auch
für die Verwendung von RHEED als in-situ Charakterisierungsmethode hat sich eine Vor-
behandlung der Substrate als notwendig herausgestellt (vgl. z. B. [209]). Eine atomar glatte
und einheitlich terminierte Substratoberﬂäche ist Voraussetzung für qualitativ hochwertiges,
reproduzierbares Wachstum von dünnen Schichten [210].
Gekaufte Substrate haben nach der Auslieferung meist eine optisch polierte Oberﬂäche.
Diese ist weder atomar glatt noch einheitlich terminiert und kann darüber hinaus Rückstände
der Politur aufweisen. Außerdem weisen die Substrate, sofern sie zugesägt worden sind, einen
variierenden Fehlschnittwinkel auf, dessen Kenntnis wichtig zur Kontrolle des Wachstumsmo-
dus ist [211].
Zur Erreichung einer für reproduzierbare Depositionsergebnisse einsetzbaren Substratober-
ﬂäche ist eine materialspeziﬁsche Oberﬂächenbehandlung notwendig. Ziel der Oberﬂächenbe-
handlung ist die Herstellung einer atomar glatten, einheitlich terminierten Substratoberﬂäche.
Zur Vorbehandlung können chemische oder thermische Methoden bzw. kann eine Kombination
aus beiden Methoden eingesetzt werden.
Im folgenden Abschnitt sind die im Rahmen dieser Arbeit angewendeten, angepassten
und entwickelten Methoden zur Vorbehandlung von Substraten für das epitaktische Wachs-
tum von oxidischen Dünnschichten dargestellt. Dabei wird u. a. auch auf die strukturellen
und physikalischen Eigenschaften der Substrate sowie auf den Stand der Technik bzw. den
Ausgangspunkt für die Untersuchung der materialspeziﬁschen Methoden zur Vorbehandlung
eingegangen. Zur Untersuchung der Oberﬂäche wurden im Wesentlichen die experimentellen
Methoden der Rasterkraftmikroskopie und des in-situ-RHEED eingesetzt. Die Ergebnisse der
optimierten und angepassten Vorbehandlungen werden dargestellt und diskutiert.
3.2.1 Strontiumtitanat
Das Material Strontiumtitanat hat sich ursprünglich als Substrat beim epitaktischen Wachs-
tum von Hochtemperatursupraleitern etabliert (vgl. z. B. [212]). Mittlerweile wird SrTiO3
für viele oxidische Materialien in unterschiedlichen Bereichen als Substrat eingesetzt. Aufge-
wachsen werden neben den Hochtemperatursupraleitern beispielsweise oxidische Manganate,
Ferroelektrika (z. B. BaTiO3) oder Heterostrukturen aus LaAlO3/SrTiO3 zur Erzeugung von
zweidimensionalen Elektronengasen an der Grenzﬂäche [96].
SrTiO3 ist reaktionsträge. Das Material eignet sich zur elektrischen Vermessung von darauf
aufgebrachten Schichten, da es aufgrund seiner Bandlücke elektrisch isolierende Eigenschaften
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aufweist. Es hat eine Dichte von 5, 21 gcm3 . Der Schmelzpunkt liegt bei 2353K [205]. Eine
Übersicht über verschiedene Eigenschaften von Strontiumtitanat ﬁndet sich z. B. in [213].
3.2.1.1 Kristallstruktur
Das Material SrTiO3 (STO) kristallisiert bei Raumtemperatur in der Perowskitstruktur. Es
besitzt einen Toleranzfaktor von α = 1, 009 und damit ein kubisches Kristallsystem. Die
Gitterkonstante beträgt aSTO = 3, 905 nm [214]. Die Bezeichnung der Raumgruppe des Kris-
tallsystems von SrTiO3 lautet Pm3m. Unterhalb einer Temperatur von 108K ﬁndet ein Pha-
senübergang zweiter Ordnung in die tetragonale Struktur der Raumgruppe I4/mcm statt
[211,215].
Ti OSr  2+ 4+ 2-
(a) (b)
(c)
Abbildung 3.7: (a) Schematische Darstellung der Einheitszelle von SrTiO3, (b) Darstellung der
Struktur der SrO-terminierten Oberﬂäche und (c) Darstellung der Struktur der TiO2-terminierten
Oberﬂäche
In Teil (a) von Abbildung 3.7 ist die Einheitszelle der kubischen Perowskitstruktur von
SrTiO3 gezeigt. In der Mitte der Einheitszelle beﬁndet sich das A-Kation, welches den größeren
Ionenradius besitzt, das Strontium. Das B-Kation mit dem kleineren Radius, in diesem Fall
das Übergangsmetall Titan, besetzt die acht Ecken des Kubus. Die Sauerstoﬀanionen beﬁnden
sich jeweils auf der Mitte der Würfelkanten (vgl. z. B. [216]).
Der SrTiO3-Kristall besteht in [001]-Richtung aus einer Abfolge von alternierenden TiO2-
und SrO-Ebenen (vgl. 3.7 (b) und (c)). Damit ergeben sich zwei mögliche, nicht polare Ter-
minierungen für die (001)-Oberﬂäche [217]. Beide Oberﬂächen sind thermodynamisch stabil,
wobei die TiO2-Terminierung oberﬂächenenergetisch gesehen die günstigere Terminierung ist
(vgl. z. B. [211]).
3.2.1.2 Ausgangspunkt
Zur Vorbehandlung von SrTiO3-Substraten für den Einsatz bei der gepulsten Laserdeposition
existieren in der Literatur eine Vielzahl an Veröﬀentlichungen, in denen die Erzeugung einer
atomar glatten, einheitlich terminierten Oberﬂäche behandelt wird. Ein guter Überblick über
die Vorbehandlung von SrTiO3-Substraten ﬁndet sich in folgenden Arbeiten: [216] und [211].
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Die optisch polierte Oberﬂäche von gekauften SrTiO3-Substraten weist im Anschluss an
das Zusägen eine uneinheitliche Terminierung der Oberﬂäche auf. Dabei sind TiO2 und SrO
gleich häuﬁg an der Oberﬂäche vorhanden. Die beiden Terminierungen sind durch Stufen der
Höhe einer halben Einheitszelle des SrTiO3 (h = 0, 5 · 0, 3905 nm) getrennt [210].
Prinzipiell ist es möglich, einheitlich terminierte Oberﬂächen mit jeweils einer der beiden
Terminierungen zu erzeugen. Für die meisten Anwendungen ist eine einheitlich terminierte
TiO2-Oberﬂäche ausreichend. Eine SrO-Terminierung kann durch das Aufwachsen einer Mo-
nolage von SrO auf eine TiO2-terminierte Substratoberﬂäche erreicht werden.10 Im Rahmen
dieser Arbeit werden SrTiO3-Substrate mit TiO2-terminierter Oberﬂäche eingesetzt. Im Fol-
genden wird daher nur auf die Erzeugung dieser Art der Oberﬂächenterminierung eingegangen.
Ausgangspunkt der Untersuchungen zur Vorbehandlung von SrTiO3-Substraten von Kos-
ter et al. (vgl. [208]) waren zum einen eine rein thermische Vorbehandlung bei 950 ◦C für die
Dauer von 30 Minuten aus [219], mit der es möglich war, eine Terrassenstruktur an der Ober-
ﬂäche zu erzeugen. Zum anderen waren es Untersuchungen von Kawaski et al. [220, 221], die
eine einheitlich TiO2-terminierte Oberﬂäche über einen zehnminütigen Ätzvorgang in gepuf-
ferter Flusssäure erreichten. Die dort durchgeführten Untersuchungen ergaben für die Erzeu-
gung der Terrassenstruktur mittels der Temperbehandlung eine deutliche Abhängigkeit des
Ergebnisses vom Fehlschnittwinkel der Substrate. Für einen Winkelbereich von 0, 1◦ bis 0, 3◦
stellte sich eine Temperung für die Dauer von vier Stunden bei 950 ◦C als geeignet heraus.
Außerdem zeigte sich, dass die rein chemisch behandelte Oberﬂäche deutlich rauer ist als die
einer Temperbehandlung unterzogene.
Da das Ergebnis des Ätzvorganges stark von der Dauer und dem pH-Wert der eingesetzten
Lösung abhängig ist, wurden in [210] weitere Untersuchungen durchgeführt. Diese zeigten, dass
eine stabile Methode zur TiO2-Terminierung der Oberﬂächen von SrTiO3-Substraten aus einer
Kombination einer mehrstuﬁgen chemischen Behandlung und einer Temperbehandlung unter
Sauerstoﬀatmosphäre besteht.
3.2.1.3 Präparation der SrTiO3-Substrate
Trotz in der Literatur existierender Vorgehensweisen zur Erzeugung einer einheitlichen Ober-
ﬂächenterminierung von SrTiO3-Substraten ist eine direkte Übernahme des Prozesses nicht
möglich. Zum einen existieren unterschiedliche und teilweise unvollständige Angaben zum
Prozess, zum anderen ist das Ergebnis stark von verschiedenen Faktoren wie dem Equipment
und den Eigenschaften der Substrate abhängig. Daher musste der Prozess für unsere Substrate
mit unserer Ausrüstung neu eingefahren und optimiert werden.
Im Folgenden werden unsere Untersuchungen zur Präparation der Oberﬂäche von SrTiO3-
Substraten präsentiert. Der optimale Prozess besteht aus einer Kombination einer chemischen
und thermischen Vorbehandlung. Es werden die chemische Vorbehandlung, der Temperschritt
und die optimalen Parameter zur Erzeugung einer TiO2-terminierten Oberﬂäche beschrie-
ben.11
10Neuere Untersuchungen haben gezeigt, dass eine SrO-Terminierung auch über einen Temperschritt erreicht
werden kann [218].
11Für Informationen vergleiche auch [172,173,175,177,178]
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Chemische Vorbehandlung
Die chemische Vorbehandlung dient zur Erzeugung einer einheitlich terminierten Oberﬂäche.
Zur Erzeugung einer TiO2-terminierten Oberﬂäche bei SrTiO3 empﬁehlt sich folgende prinzi-
pielle Vorgehensweise (vgl. [211,216]):
Im ersten Schritt wird die Oberﬂäche der Substrate mit destilliertemWasser in Verbindung
gebracht. Dadurch ﬁndet folgende chemische Reaktion mit den SrO-Anteilen der Oberﬂäche
statt:
2SrO+H2O+ CO2  SrCO3 + Sr(OH)2 (3.5)
Die TiO2-Bindungen sind stabil und bleiben unverändert. In einem zweiten Schritt werden
die nicht stabilen Verbindungen SrCO3 und Sr(OH)2 durch einen Ätzschritt in NH4-gepuﬀerter
HF-Lösung entfernt. Zurück bleibt eine TiO2-terminierte Oberﬂäche.
Die praktische Vorgehensweise bei der Vorbehandlung ist folgendermaßen: Zunächst wer-
den die Substrate gereinigt. Dazu werden sie für jeweils drei Minuten zweimal in Aceton und
einmal in Isopropanol in einem Ultraschallbad gereinigt und anschließend mit gasförmigem
Stickstoﬀ getrocknet. Für den ersten Schritt der chemischen Vorbehandlung werden die Sub-
strate in ein Becherglas gegeben, welches mit destilliertem Wasser gefüllt ist. Das Becherglas
wird für die Dauer des Prozessschrittes in einem Ultraschallbad, das bei mittlerer Stufe be-
trieben wird, positioniert. Der Ätzvorgang ﬁndet unter einem Abzug statt. Das Substrat wird
auf einen Halter gelegt und für die Dauer des Ätzvorganges in mit NH4 gepuﬀerte HF-Lösung
getaucht. Nun wird es in drei aufeinanderfolgenden Schritten jeweils für die Dauer von 10 s
zur Spülung in Gefäße mit einer 1:1-Mischung von Isopropanol und Methanol getaucht. Zum
Abschluss werden die Substrate mit Stickstoﬀ getrocknet. Das Ergebnis des Ätzvorganges
wird unter dem Rasterkraftmikroskop kontrolliert.
Für reproduzierbare Ergebnisse ist der erste Schritt der chemischen Vorbehandlung, d. h.
die Reaktion des Strontiumoxids mit dem destillierten Wasser wichtig. Durch diesen Reak-
tionsschritt wird der zweite Prozessschritt stabiler und weniger abhängig vom pH-Wert der
Lösung und der Dauer des Ätzprozesses (vgl. [210]). Außerdem wird die Entstehung von
Etchpits weitestgehend vermieden. Unsere Untersuchungen haben gezeigt, dass die Dauer des
Reaktionsschrittes mit destilliertem Wasser einen entscheidenden Einﬂuss auf die einheitliche
Terminierung der Oberﬂäche hat. Bei zu geringer Dauer entstehen im Anschluss an die ther-
mische Vorbehandlung Doppelstufen aus SrO und TiO2. Die Terrassen haben in diesem Fall
einen Abstand, welcher der halben Höhe der Einheitszelle des Strontiumtitanats entspricht
(vgl. Abbildung 3.8 (c) und (d)). Für eine einheitliche TiO2-Terminierung ist eine Reaktion
von SrO mit H2O für die Dauer von mindestens 15 Minuten erforderlich. Bei geeigneter Durch-
führung der chemischen Vorbehandlung ergibt sich eine TiO2-terminierte Substratoberﬂäche.
Auf dieser Oberﬂäche sind Stufen zu erkennen, die Ausfransungen an den Rändern aufweisen.
Die Höhe der Stufen entspricht der Höhe einer Einheitszelle des SrTiO3 von 3, 905 nm (vgl.
Abbildung 3.8 (a) und (b)).
Thermische Vorbehandlung
Der Prozess der thermischen Vorbehandlung folgt im Anschluss an die chemische Vorbehand-
lung. Die Ausgangsoberﬂäche der SrTiO3-Substrate für den Prozess ist bereits einheitlich
TiO2-terminiert. Die thermische Vorbehandlung dient dem Ausheilen der Defekte, die nach
der chemischen Behandlung an der Oberﬂäche vorhanden sind.
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Abbildung 3.8: (a) AFM-Aufnahme und (b) zugehöriges Höhenproﬁl eines SrTiO3-Substrates, das
im Anschluss an die chemische Vorbehandlung eine TiO2-terminierte Oberﬂäche aufweist. Es sind
deutliche Ausfransungen an den Rändern der Stufen zu erkennen. Die Höhe der Stufen entspricht
der Höhe einer Einheitszelle des SrTiO3. (c) AFM-Aufnahme und (d) zugehöriges Höhenproﬁl eines
SrTiO3-Substrates, an dem die thermische Vorbehandlung im Anschluss an eine nicht unter optimalen
Bedingungen durchgeführte chemische Vorbehandlung erfolgt ist. Die Oberﬂäche ist nicht einheitlich
terminiert. Die Abstände der einzelnen Terrassen entsprechen der Höhe einer halben Einheitszelle des
SrTiO3.
Die praktische Vorgehensweise bei der thermischen Vorbehandlung sieht folgendermaßen
aus: Für die Temperung wird ein Rohrofen des Types RoF 7/50 der Firma Heraeus einge-
setzt.12 Die Substrate werden in gleichmäßigen Abständen in einem Schiﬀchen aus Alumi-
niumoxid platziert, welches mittig im Rohrofen positioniert wird. Der Prozess ﬁndet unter
konstantem Sauerstoﬀzuﬂuss von üblicherweise 10 lh statt.
Während der Temperung von SrTiO3-Substraten ﬁnden an der Oberﬂäche folgende Vor-
gänge statt (vgl. [208]): Bis zu Temperaturen von T ≤ 700 ◦C ﬁnden keine Rekristallisati-
onsprozesse statt. Es werden lediglich organische Verunreinigungen sowie an der Oberﬂäche
verbliebene Feuchtigkeit entfernt. Dadurch wird das auf der Substratoberﬂäche, zuvor durch
Schleifrückstände verdeckte, Terrassenmuster der gemischten SrO- und TiO2-Terminierung
sichtbar. Ab einer Temperatur von T ≈ 800 ◦C beginnt die Rekristallisation. Die gezackten
Stufenkanten beginnen sich zu begradigen. Darüber hinaus heilen vorhandene Defekte inner-
12Mit dem Rohrofen ist maximal eine Temperatur von T = 1250 ◦C möglich. Der Heizgradient beträgt
≈ 250 ◦C pro Stunde.
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halb der Stufenoberﬂächen aus. Für Temperaturen größer T ≈ 1050 ◦C beginnen die Stufen
zusammenzuwachsen. Dabei entsteht eine Terrassenstruktur an der Oberﬂäche, deren Stufen-
höhe mehrere Vielfache der Höhe einer Einheitszelle des SrTiO3 aufweisen.
Der Prozess der Temperung wird in dieser Arbeit im Vorbehandlungsprozess für SrTiO3-
Substrate mit bereits einheitlich TiO2-terminierter Oberﬂäche eingesetzt. Es wird daher der
Temperaturbereich benötigt, in dem Rekristallisation stattﬁndet, aber kein Zusammenwach-
sen der Stufen auftritt. In diesem Temperaturbereich hat sich T = 950 ◦C als geeignet für die
Begradigung der Terrassenkanten auf den SrTiO3-Oberﬂächen herausgestellt (vgl. [208]). Die
Zeiten für die Temperung variieren in Abhängigkeit vom Fehlschnittwinkel.
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Abbildung 3.9: AFM-Messungen der Oberﬂäche an chemisch und anschließend unter unterschied-
lichen Bedingungen thermisch vorbehandelten SrTiO3-Substraten: (a) und (c) AFM-Aufnahmen von
TiO2-terminierten Oberﬂächen mit Stufen in der Höhe einer Einheitszelle bei unterschiedlichen Fehl-
schnittwinkeln (Anmerkung: Die Temperzeiten wurden dem Fehlschnittwinkel angepasst). (b) und (d)
AFM-Aufnahmen von TiO2-terminierten Oberﬂächen, auf denen (b) wellige Stufenkanten bzw. nicht
ausgeheilte Löcher in den Stufen aufgrund der für den Fehlschnittwinkel zu gering gewählten Temper-
zeit und (d) unregelmäßige, von Löchern durchsetzte Terrassen mit mehrfachem Abstand der Höhe
einer Einheitszelle des SrTiO3 aufgrund einer zu langen Temperzeit bzw. einer zu hohen Temperatur
zu erkennen sind.
Wir haben unter verschiedenen Bedingungen Temperversuche an den SrTiO3-Substraten
durchgeführt. Dabei wurden die Temperaturen zwischen T = 950 ◦C und T = 1000 ◦C bei
Dauern zwischen 30 Minuten und 2 Stunden variiert. Eine Auswahl an AFM-Aufnahmen, wel-
che die verschiedenen auftretenden Phänomene zeigen, ist in Abbildung 3.9 dargestellt. In Teil
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(a) und (c) sind AFM-Aufnahmen von getemperten TiO2-terminierten SrTiO3-Oberﬂächen
mit unterschiedlichen Fehlschnittwinkeln gezeigt. Das Ausheilen der Defekte sowie der Aus-
fransungen in den Stufen ist in beiden Fällen gelungen.13
In Teil (b) und (d) von Abbildung 3.9 sind getemperte Oberﬂächen von SrTiO3-Substraten,
bei denen die Zeit der thermischen Vorbehandlung zu kurz (b) bzw. zu lang (d) war, darge-
stellt. Durch die hohe Stufenbreite sind in Abb. 3.9 (b) die Löcher in den Terrassen nicht
vollständig ausgeheilt, außerdem haben die Ausfransungen in den Kanten der Stufen, welche
nach der chemischen Vorbehandlung vorhanden waren, zu Welligkeiten der Kanten geführt.
In Abb. 3.9 (d) ist zu erkennen, dass die Terrassen unregelmäßig zusammengewachsen sind
und Abstände in der Größenordnung von mehreren ganzzahligen Vielfachen der Höhe der
Einheitszelle des SrTiO3 aufweisen. Dies begründet sich durch eine zu lange Dauer bzw. zu
hohe Temperatur der thermischen Vorbehandlung.
Unsere Untersuchungen bestätigen die Abhängigkeit der Temperbedingungen vom Fehl-
schnittwinkel. Um optimale Ergebnisse zu erreichen, ist eine Vorauswahl von Substraten vor
Beginn des Temperprozesses mit einheitlichem Fehlschnittwinkel erforderlich. Des Weiteren
zeigte sich, dass für den Einsatz als Substrat für das Wachstum von qualitativ hochwerti-
gen Schichten, neben einer einheitlichen Terminierung und einer atomar glatten Oberﬂäche,
Stufen mit der Höhe einer Einheitszelle und einer großen Stufenbreite wichtig sind. Das Vor-
handensein von geraden Stufenkanten ist hingegen weniger entscheidend für die Entstehung
des zweidimensionalen Wachstumsprozesses.
Optimale Vorbehandlung
In Tabelle 3.9 sind die für unseren Prozess im Rahmen dieser Arbeit optimierten Parameter
zur Vorbehandlung von SrTiO3 angegeben.
Vorbehandlung (100)-SrTiO3 mit TiO2-Terminierung
chemisch 15min in destilliertem Wasser;
30 s in NH4-gepuﬀerte HF-Lösung
thermisch 950 ◦C für 1 h
10 Lh O2, Rampen : 4
◦C
min
Tabelle 3.9: Parameter für die Vorbehandlung der SrTiO3-Substrate. Im Ergebnis ist die Oberﬂäche
atomar glatt, weist Stufen in der Höhe einer Einheitszelle auf und ist einheitlich TiO2-terminiert.
Mit den optimierten Parametern ergibt sich eine atomar glatte, einheitlich TiO2-termi-
nierte Substratoberﬂäche mit Stufen in der Höhe einer Einheitszelle (vgl. Abbildung 3.10).14
13Die Temperzeit der Substrate wurde dafür dem Fehlschnittwinkel angepasst.
14Je nach Fehlschnittwinkel der Substrate sind Dauer und Temperatur des Temperschrittes anzupassen. Das
Ergebnis der Vorbehandlung ist mit dem Rasterkraftmikroskop zu kontrollieren.
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Abbildung 3.10: (a) AFM-Aufnahme der Oberﬂäche eines unter optimalen Bedingungen vorbe-
handelten SrTiO3-Substrates. Die Oberﬂäche ist atomar glatt und einheitlich TiO2-terminiert. (b)
Höhenproﬁl der Oberﬂäche. Die Stufen weisen die Höhe einer Einheitszelle auf.
3.2.2 Neodymgallat
Das Material NdGaO3 (NGO) kristallisiert bei Raumtemperatur in der orthorhombischen
Struktur (Raumgruppe: Pbn21 [222]) mit den Gitterkonstanten a = 0, 543 nm, b = 0, 550 nm
und c = 0, 771 nm [223].15 Der Kristall eignet sich insbesondere aufgrund seiner dielektri-
schen Eigenschaften gut als Substrat für Anwendungen mit Mikrowellen [225]. Ein weiterer
Vorteil von NdGaO3 ist die Nichtexistenz von strukturellen Phasenübergängen unter einer
Temperatur von 900 ◦C [211].
Der NdGaO3-Kristall (vgl. Abbildung 3.11) hat in (110)-Orientierung eine perowskit-ähn-
liche pseudokubische Substruktur [226] mit Gitterkonstanten von apc = 0, 38669 nm und cpc =
0, 38579 nm [227].
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Abbildung 3.11: Schematische Darstellung der orthorhombischen Kristallstruktur des NdGaO3. Die
pseudokubische Substruktur ist in der Darstellung markiert (angelehnt an [226]).
15Für ausführliche Informationen zur Variation der Gitterkonstanten mit der Temperatur vergleiche [224].
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3.2.2.1 Ausgangspunkt
Über eine thermische Vorbehandlung von (110)-NdGaO3-Substraten zur Erzeugung einer ato-
mar glatten Oberﬂäche zur Verbesserung der Qualität der aufgewachsenen Schichten wird
in [228] berichtet. Die Substrate wurden für ca. eine Stunde bei 950 ◦C in Sauerstoﬀatmo-
sphäre getempert. Nach der Vorbehandlung war auf der Rasterkraftmikroskopieaufnahme der
Oberﬂäche eine gleichmäßige Terrassenstruktur mit einer Stufenhöhe von ca. 0, 4 nm zu er-
kennen. Die Terminierung der Oberﬂäche wurde in der oben erwähnten Literaturangabe nicht
untersucht.
Als Oberﬂächenterminierung für NdGaO3 kommen entweder eine GaO2- oder eine NdO-
Lage in Frage. Eine einheitliche Terminierung der Oberﬂäche von Substraten aus NdGaO3
wurde in [227] erreicht. Über eine Temperung von Substraten, deren Oberﬂäche (100)-orien-
tiert ist, bei einer Temperatur von 1000 ◦C für zwei Stunden an der Luft wurde eine NdO-
Terminierung (A-Seite) realisiert und nachgewiesen.
Detaillierte Untersuchungen über die Terminierung der (100)- und (110)-Oberﬂächen von
NdGaO3-Substraten wurden in [211] durchgeführt. Es ergab sich, dass die Art der Oberﬂä-
chenterminierung über die Parameter bei der Temperung beeinﬂusst werden kann. Das heißt,
eine einheitliche Terminierung der Oberﬂäche ist ohne einen chemischen Behandlungsschritt
möglich. Die GaO2-terminierte Oberﬂäche hat einen größeren Sauerstoﬀanteil als die NdO-
terminierte. Beim Erhitzen wird die GaO2-Oberﬂäche instabil. Falls nicht während der Tempe-
rung genügend Sauerstoﬀ nachgeliefert wird, wandern die Ga-Atome in das Innere des Kristalls
und gleichzeitig bleiben die Nd-Atome an der Oberﬂäche zurück. In Bezug auf die Temper-
bedingungen für entsprechende Oberﬂächenterminierungen bedeutet dies, dass bei niedrigen
Temperaturen in Sauerstoﬀatmosphäre die Ausbildung einer GaO2-terminierten Oberﬂäche
möglich ist und bei einer Temperung bei höheren Temperaturen an der Luft die Bildung einer
NdO-terminierten Oberﬂäche begünstigt wird.
Die detaillierten Untersuchungen in [211] zeigen, dass die Temperbedingungen für die Ter-
minierung der Oberﬂäche der Substrate stark von der Orientierung und dem Fehlschnittwinkel
der Substrate abhängig sind. Deswegen wurde in obiger Literaturangabe auch die chemische
Vorbehandlung zur Unterstützung der Terminierung der Substratoberﬂäche untersucht. Es
zeigte sich auch, dass die Ergebnisse der chemischen Vorbehandlung stark von der Oberﬂä-
chenbeschaﬀenheit der Substrate abhängig sind, für die GdO2-Terminierung aber zuverlässige
Ergebnisse liefern. Insgesamt ist eine einheitliche Terminierung der NdGaO3-Substratober-
ﬂäche möglich, aber schwierig, da diese stark von den Parametern der Substrate und des
Vorbehandlungsprozesses abhängt.
3.2.2.2 Präparation der Neodymgallat-Substrate
Im Rahmen dieser Arbeit wurden (110)-NdGaO3-Substrate in der Größe von 10mm× 10mm
eingesetzt. Die Substrate wurden von der Firma CrysTec GmbH mit der Czochralski-Methode
gezüchtet und mit einseitig polierter Oberﬂäche geliefert.
Die NdO-Terminierung der Oberﬂäche erfolgt mithilfe der thermischen Vorbehandlung.
Zur Optimierung der Vorbehandlung wurden die Substrate bei unterschiedlichen Bedingungen
getempert. Dabei wurden Temperatur und Dauer sowie Aufheizgeschwindigkeit folgenderma-
ßen variiert: Die Temperatur wurde zwischen 950 ◦C und 1000 ◦C, die Dauer wurde zwischen
20min und 120min und die Heizgeschwindigkeit wurde zwischen 4 ◦Cmin und 18
◦C
min variiert.
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Abbildung 3.12: AFM-Messungen der Oberﬂäche von NdGaO3-Substraten: (a) AFM-Aufnahme der
Oberﬂäche eines gereinigten und unbehandelten und (b) eines bei 1000 ◦C für zwei Stunden an Luft ge-
temperten NdGaO3-Substrates. (c) AFM-Aufnahme eines zur NdO-Terminierung der Oberﬂäche unter
optimierten Bedingungen (30 Minuten bei 950 ◦C) an Luft getemperten NdGaO3-Substrates mit (d)
zugehörigem Höhenproﬁl. Die Oberﬂäche ist einheitlich terminiert und setzt sich aus Terrassen zusam-
men, deren Höhenunterschied mit 0, 386 nm der Höhe der pseudokubischen Einheitszelle entspricht.
In Abbildung 3.12 sind AFM-Messungen von unter verschiedenen Bedingungen getem-
perten NdGaO3-Substraten gezeigt. Die besten Ergebnisse für die thermische Vorbehandlung
brachte die Temperung der Substrate an der Luft für eine Dauer von 30 Minuten bei einer
Temperatur von 950 ◦C sowie die Verwendung von Heizrampen von ca. 18 ◦Cmin . Bei geeignetem
Fehlschnittwinkel (0, 1◦ bis 0, 2◦) ist die Substratoberﬂäche im Anschluss an die thermische
Vorbehandlung einheitlich NdO-terminiert (vgl. Abb. 3.12 (c)). Diese weist eine terrassen-
artige Struktur auf. Die Höhe der einzelnen Stufen entspricht mit 0, 386 nm der Höhe der
pseudokubischen Einheitszelle.
Vorbehandlung (110)-NdGaO3 mit NdO-Terminierung
thermisch 950 ◦C für 0, 5 h an Luft (Rampen: 18 ◦Cmin)
Tabelle 3.10: Parameter für die Vorbehandlung von (110)-NdGaO3-Substraten
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Tabelle 3.10 zeigt zusammenfassend die Parameter der optimierten Vorbehandlung für die
NdO-Terminierung von (110)-NdGaO3-Substraten. Für Informationen zur Optimierung der
Vorbehandlung siehe auch [175,178,229].
3.2.3 Magnesiumoxid
Auch bei MgO-Substraten hat die Art der Vorbehandlung Einﬂuss auf die Qualität der auf-
gebrachten Schicht. Der Einﬂuss bezieht sich sowohl auf das Wachstum und die hiermit ver-
bundene strukturelle Qualität als auch auf die elektrischen Eigenschaften, die wichtig sind in
Hinblick auf die Herstellung von Bauelementen (vgl. z. B. [207,230,231]). Details zum Prozess
sowie die Parameter der Vorbehandlung sind im Anhang F.1 dargestellt.
3.2.4 Lanthanaluminat
Die Vorbehandlung der Oberﬂäche der LaAlO3-Substrate erfolgt über einen zweistuﬁgen Pro-
zess bestehend aus einer thermischen und einer chemischen Behandlung (vgl. [96, 211, 227,
232]). Details zu Prozess und Parametern der Vorbehandlung ﬁnden sich im Anhang F.2.
3.2.5 LSAT
(La,Sr)(Al,Ta)O3 (LSAT) ist ein gemischter Kristall aus den beiden Perowskiten LaAlO3 und
Sr2AlTaO6. Das Verhältnis zwischen den Anteilen beträgt: (LaAlO3)0,29 − (Sr2AlTaO6)0,35
[233–235]. Die Vorbehandlung der LSAT-Substrate erfolgt thermisch (vgl. [211,227]). Details
zum Prozess sowie die Parameter der Vorbehandlung ﬁnden sich im Anhang F.3.
3.2.6 Saphir
Saphir (-Al2O3) kristallisiert in der rhomboedrischen Struktur mit der Raumgruppe R3c. Die
Struktur kann auch über eine hexagonale Einheitszelle bestehend aus 12 Al3+ und 18 O2−
Ionen mit den Gitterkonstanten a = b = 0, 476 nm und c = 1, 299 nm beschrieben werden [35].
In Abbildung 3.13 ist eine schematische Darstellung der Saphirkristallstruktur mit den
beiden möglichen Einheitszellen gezeigt. Betrachtet man die Struktur der hexagonalen Ein-
heitszelle in c-Richtung, ergibt sich eine Lagenstruktur [236, 237] aus sieben Ebenen O2−-
Ionen (in dichtester Packung mit AB-Stapelung) eingeschlossen von 12 Al3+-Ebenen (mit
drei unterschiedlichen Atomanordnungen). Da der Radius der Sauerstoﬃonen ca. dreimal
so groß ist wie der der Aluminiumionen, bedeutet dies, übertragen auf eine entsprechende
Substratoberﬂäche mit leichtem Fehlschnittwinkel, dass sich eine Terrassenstruktur aus dem
Sauerstoﬀ-Untergitter ergibt mit einer niedrigsten Stufenhöhe von einem Sechstel der c-Achse
( c6 ≈ 0, 216 nm).16
3.2.6.1 Stand der Literatur
Eine Temperung von Saphirkristallen führt unter geeigneten Bedingungen zu einer Oberﬂä-
chenstruktur bestehend aus Terrassen, deren Oberﬂäche atomar glatt ist (vgl. z. B. [238]). Die
Temperbehandlung kann daher zur Verbesserung der Substratoberﬂäche benutzt werden [35].
16Für ausführliche Informationen zur Kristallstruktur und zu weiteren wichtigen Materialeigenschaften für
den Einsatz von Saphir als Substratmaterial sei [35] empfohlen.
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Abbildung 3.13: Schematische Darstellung der Kristallstruktur von Saphir mit rhomboedrischer und
hexagonaler Einheitszelle des Saphirs
Untersuchungen des Einﬂusses des Temperns auf die Oberﬂäche der -Al2O3-Kristalle in
Hinblick auf den Einsatz als Substrat wurden in [239] durchgeführt. Dazu wurden Saphirsub-
strate mit polierter Oberﬂäche in den Orientierungen (0001), (1012), (2110) und (1014) an
der Luft mit Temperaturen zwischen 1000 ◦C und 1400 ◦C für mehrere Stunden getempert.
Anschließend wurden Untersuchungen der Oberﬂächenstruktur durchgeführt. Die Temperung
führte bei allen Substraten in allen Orientierungen zu Stufen an der Oberﬂäche, jedoch mit
unterschiedlichen Höhen. Es zeigte sich weiter, dass die idealen Temperbedingungen zur Vor-
behandlung der Substrate neben der Orientierung der Oberﬂäche auch deutlich vom Fehl-
schnittwinkel abhängig sind. Für ein (0001)-Saphirsubstrat mit einem Fehlschnittwinkel von
0, 06◦ führte eine einstündige Temperung bei 1000 ◦C an Luft zu einer gewünschten gleichmä-
ßigen atomar glatten Oberﬂäche mit einheitlichen Terrassen mit einer Höhe von ca. 0, 2 nm.
Bei höheren Temperaturen von 1400 ◦C ergab sich an der Oberﬂäche ein Zusammenﬂießen
der Stufen und als Ergebnis Terrassen mit unterschiedlichen Höhen in 0, 2 nm-Schritten. Ins-
gesamt zeigte sich, dass die durch die Temperbehandlung erzeugte, terrassenartige Oberﬂäche
bei Lagerung an der Luft stabil bleibt.
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3.2.6.2 Präparation der Saphirsubstrate
In dieser Arbeit wurden ausschließlich (0001)-Saphirsubstrate von der Firma CrysTec GmbH
mit einseitig polierter Oberﬂäche in den Abmessungen L×B×H = 10mm×10mm×0, 5mm
zur Beschichtung eingesetzt. Nachfolgend sind die Untersuchungen zur Vorbehandlung sowie
die Optimierung der Parameter für diesen Substrattyp beschrieben.
Voruntersuchungen
Als Anfangspunkt der Untersuchung wurden die Oberﬂächen von vier Substraten jeweils
einer unterschiedlichen chemischen Behandlung unterzogen. Anschließend wurden diese ge-
tempert. In Tabelle 3.11 sind die Parameter für die chemische Behandlung der Substrate
dargestellt.
Substrat chemische Behandlung
#1 nur Reinigung
#2 5min in destilliertem Wasser (Ultraschallbad)
#3 60 s in gepuﬀerter HF-Ätzmischung
10min in destilliertem Wasser (Ultraschallbad)#4 sowie 30 s in gepuﬀerter HF-Ätzmischung
Tabelle 3.11: Überblick über die Ausgangsparameter der chemischen Vorbehandlung zur Optimierung
der Oberﬂäche von Saphirsubstraten
Alle Substrate wurden nach Abschluss der chemischen Behandlung gereinigt. Dazu wur-
den diese jeweils für die Dauer von zwei Minuten im Ultraschallbad zweimal in Aceton und
einmal in Isopropanol gereinigt. Anschließend wurde deren Oberﬂäche mit Stickstoﬀ getrock-
net. Getempert wurden die Substrate für eine Stunde bei 1000 ◦C mit Heizrampen von 4 ◦Cmin
und unter einem Sauerstoﬀﬂuss von 10Lh . Die Oberﬂäche wurde sowohl im Anschluss an die
chemische Behandlung als auch nach dem Tempern rasterkraftmikroskopisch untersucht.
In Abbildung 3.14 sind exemplarisch Rasterkraftmikroskopieaufnahmen der Oberﬂächen
behandelter Substrate abgebildet. Abbildung 3.14 (a) zeigt die Oberﬂäche von Substrat #1
nach erfolgter Reinigung. Es ist zu erkennen, dass diese im Lieferzustand, nach Reinigung,
aber ohne chemische Behandlung, glatt ist und keine erkennbaren Terrassen aufweist. Nach der
chemischen Behandlung der übrigen Substrate zeigten sich veränderte Substratoberﬂächen.
Nach der Behandlung mit Wasser (vgl. Abb. 3.14 (b)) sowie nach der Behandlung mit der
HF-Ätzmischung haben sich auf den Substratoberﬂächen Stufen gebildet. Auf der Oberﬂäche
von Substrat #3 sind Verunreinigungen, bedingt durch den Ätzvorgang, vorhanden. Auf der
Oberﬂäche von Substrat #4 haben sich nach der Behandlung keine Stufen gebildet, dafür
aber in Linien angeordnete Ätzrückstände.
Nach der Temperung der Substrate haben sich auf allen Oberﬂächen Stufen in unterschied-
lichen Ausprägungen gebildet. Auf der Oberﬂäche des mit Säure behandelten Substrates sind
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Abbildung 3.14: Rasterkraftmikroskopische Untersuchungen an chemisch vorbehandelten und an-
schließend getemperten (0001)--Al2O3-Substraten. (a) Substrat #1 nach der Reinigung mit organi-
schen Lösemitteln, (b) Substrat #2 nach der Vorbehandlung mit destilliertem Wasser, (c) Substrat #3
nach der Behandlung mit destilliertem Wasser und gepuﬀerter Hf-Ätzmischung, (d) Substrat #2 im
Anschluss an die Temperung, (e) Substrat #1 nach der Temperung mit (f) zugehörigem Höhenproﬁl
kantige Stufen mit Ätzrückständen zu erkennen (vgl. 3.14 (c)). Die getemperte Oberﬂäche des
mit Wasser behandelten Substrates zeigt Stufen mit einer Höhe von ca. 0, 2 nm, die zusam-
menzuwachsen beginnen (vgl. 3.14 (c)).
Die besten Ergebnisse nach dem Tempern lieferten die Substrate #1 und #4. Die Ober-
ﬂäche des chemisch mit der HF-Ätzmischung und Wasser behandelten Substrates zeigte nach
der Temperung gleichmäßige leicht wellige Stufen. Bei dem chemisch nicht vorbehandelten
Substrat sind gleichmäßige Terrassen mit geraden Kanten und einer Höhe von ca. 0, 22 nm
in den AFM-Aufnahmen zu erkennen (vgl. Abb. 3.14 (e) und (f)). Die Stufenhöhe entspricht
im Rahmen der Messgenauigkeit einem Sechstel der c-Achse und damit dem Abstand zwi-
schen den Ebenen der Ionen des Sauerstoﬀuntergitters. Dies deutet auf eine entsprechende
Terminierung der Oberﬂäche hin.
Ergebnis der Voruntersuchungen
Die Voruntersuchung zeigt, dass die Temperung der (0001)-Al2O3-Substrate ohne vorheri-
ge chemische Vorbehandlung (bzw. mit chemischer Vorbehandlung ohne Auswirkung auf die
Oberﬂäche) die regelmäßigere Terrassenstruktur sowie eine für die Deposition besser geeignete
Substratoberﬂäche liefert.
Vergleicht man die Oberﬂäche von Substrat #2 im Anschluss an die Temperung mit der
Oberﬂäche nach der chemischen Behandlung, ist ein deutlicher Unterschied in der Terrassen-
struktur zu erkennen. Die nach der chemischen Vorbehandlung vorhandenen Löcher sind nach
der Temperung verschwunden. Außerdem hat sich die Stufenbreite deutlich geändert. Es zeigt
sich, dass die Temperung einen deutlich größeren Einﬂuss auf die Beschaﬀenheit der Substrat-
oberﬂäche hat als die chemische Behandlung. Darüber hinaus ist die Temperung ausreichend,
um atomar glatte Substratoberﬂächen mit regelmäßiger Terrassenstruktur zu erzeugen. Da-
her erfolgt die weitere Optimierung der Vorbehandlung über eine Variation der Parameter der
thermischen Vorbehandlung.
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Optimierung
Zur Optimierung der thermischen Vorbehandlung wurden über 30 Substrate bei verschie-
denen Temperaturen zwischen 800 ◦C und 1100 ◦C über Zeiträume von 1 h und 4 h getempert
und anschließend rasterkraftmikroskopisch untersucht (vgl. auch [174,176,177,240]).
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Abbildung 3.15: Ergebnisse der AFM-Untersuchungen der getemperten Saphirsubstrate. (a) AFM-
Aufnahme eines bei 1100 ◦C für zwei Stunden getemperten Substrates. Ein Zusammenwachsen der
Stufen ist erkennbar. (b) Temperaturproﬁl für optimale Temperbedingungen unserer (0001)--Al2O3-
Substrate, (c) AFM-Aufnahme eines bei 850 ◦C getemperten Substrates, (d) mit zugehörigem Höhen-
proﬁl. Die Oberﬂäche besteht aus regelmäßig angeordneten Terrassen mit einem Höhenunterschied von
ca. 0, 22 nm.
Bei einer Temperung mit zu hohen Temperaturen zeigte sich in den AFM-Untersuchungen
ein Zusammenﬂießen der Stufen. Abbildung 3.15 (a) zeigt die Substratoberﬂäche eines bei
1100 ◦C für zwei Stunden in Sauerstoﬀ getemperten Substrates. Doppelstufen mit deutlichen
Ausfransungen sind klar zu erkennen. Eine erneute Temperung des Substrates unter den glei-
chen Bedingungen führte zwar zu einer Reduktion der Ausfransungen, brachte aber keine
deutliche Verbesserung der Terrassenstruktur.
Die Temperung bei zu geringen Temperaturen von z. B. 800 ◦C führte zu besseren Ergeb-
nissen, da ein Zusammenwachsen der Stufen nicht zu beobachten war. Dabei kann an der
Oberﬂäche aber eine Terrassenstruktur mit welligen Stufenkanten entstehen.
Die besten Ergebnisse für unseren Substrattyp lieferte eine Temperung bei einer Tempera-
tur von 850 ◦C (Rampen: 3, 33 ◦Cmin). Die detaillierte Heizkurve mit den optimalen Parametern
ist in Abbildung 3.15 (b) dargestellt. Als Ergebnis ergibt sich eine regelmäßige Stufenstruktur
mit Stufenhöhen von 0, 22 nm mit einheitlicher Oberﬂächenterminierung (vgl. Abbildung 3.15
(c), (d)).17
17Anmerkung: Perfekte Stufenkanten bei gleichen Temperbedingungen für Substrate mit unterschiedlichem
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Vorbehandlung (0001)-Al3O3 mit Sauerstoﬀterminierung
thermisch 850 ◦C für 1, 5 h bei 10 Lh O2 ∗
Tabelle 3.12: Optimierte Parameter für die Vorbehandlung von (0001)-Al2O3-Substraten (∗ vgl. Proﬁl
in Abbildung 3.15 (d))
In Tabelle 3.12 sind die Parameter für die Vorbehandlung der (0001)-Saphirsubstrate
angegeben. Für andere Orientierungen bzw. Schnitte der Substrate müssen die Parameter
für die Temperung gegebenenfalls angepasst werden.
3.2.7 Galliumnitrid
Galliumnitrid ist ein III-V-Halbleiter mit direkter Bandlücke von 3, 4 eV. Stabil kristallisiert
GaN in der hexagonalen Wurtzitstruktur (Symmetriegruppe P63mc) mit den Gitterkonstanten
von a = 0, 31879 nm und c = 0, 5185 nm [241].
Die Herstellung von GaN-Einkristallen ist schwierig, da GaN zum einen einen sehr hohen
Schmelzpunkt von über 2800 ◦C hat und zum anderen der Gleichgewichtsdruck von Stickstoﬀ
relativ hoch ist [241]. Insbesondere die Herstellung von qualitativ hochwertigen und defektar-
men großﬂächigen Substraten ist Gegenstand aktueller Forschung [242].
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Abbildung 3.16: (a) AFM-Messung einer vorbehandelten Oberﬂäche eines GaN/Saphirsubstrates
und (b) zugehöriges Höhenproﬁl. Anmerkung: Die Position, an dem die Höhenproﬁle aus der AFM-
Aufnahme extrahiert wurden, ist innerhalb des Kreises farbig markiert.
In dieser Arbeit wurde epitaktisch mit GaN beschichteter (0001)-Saphir als Substrat ver-
wendet.18 Die GaN-Schicht wurde mittels metallorganischer Gasphasenepitaxie hergestellt.
Ihre Dicke beträgt 1, 9m. Nach der Herstellung wurden Stücke mit einer Oberﬂäche von
7mm× 7mm zugesägt. Diese weisen eine Dicke von ca. 0, 3mm auf.
Fehlschnittwinkel zu erreichen, ist schwierig. Durch die Temperung bei niedrigeren Temperaturen riskiert man
eine höhere Welligkeit der Stufen, vermeidet aber das Zusammenwachsen und damit verbunden eine unre-
gelmäßigere Oberﬂäche, welche bei höheren Temperaturen auftritt. Diese Maßnahme ermöglicht es, Al2O3-
Substrate mit breiterer Streuung im Fehlschnittwinkel gleichzeitig für die Beschichtung vorzubehandeln. Bei
zu großer Welligkeit der Stufenkanten im Anschluss an die Temperung können einzelne Substrate gegebenen-
falls bei entsprechenden Bedingungen nachgetempert werden. Eine weitere Möglichkeit ist die Auswahl von
Substraten mit gleichem Fehlschnittwinkel vor der ersten Temperung.
18Die Substrate wurden von der Arbeitsgruppe um Professor Andreas Hangleiter vom Institut für Ange-
wandte Physik der Technischen Universität Braunschweig zur Verfügung gestellt.
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Zur Vorbehandlung der Substrate ist nur die Entfernung von Verunreinigungen von der
GaN-Oberﬂäche, die durch die Lagerung entstanden sind, erforderlich. Dafür werden diese vor
dem Einbau in die PLD-Anlage für 30 s in 32%iger Salzsäure geätzt und anschließend zweimal
in Aceton und einmal in Isopropanol im Ultraschallbad für jeweils drei Minuten gereinigt.
Abbildung 3.16 zeigt beispielhaft in Teil (a) eine AFM-Aufnahme der Substratoberﬂäche
nach Abschluss der Vorbehandlung und in Teil (b) das zugehörige Höhenproﬁl. Stufen mit
der Höhe von einer halben bzw. einer ganzen Einheitszelle sind deutlich zu erkennen. Die
Anordnung der Stufen ist unregelmäßiger als bei gezüchteten Einkristallsubstraten der anderen
in dieser Arbeit verwendeten Substratarten.
3.2.8 Parameter für die Substratvorbehandlung
Material Vorbehandlung
(Terminierung) Art Details
(100)-SrTiO3 chemisch 15min in destilliertem Wasser;
(TiO2) 30 s in NH4-gepuﬀerter HF-Lösung
thermisch 950 ◦C für 1 h
10 Lh O2, Rampen: 4
◦C
min
(110)-NdGaO3 thermisch 950 ◦C für 0, 5 h
(NdO) Luft, Rampen: 18 ◦Cmin
(100)-MgO thermisch 1050 ◦C für 5 h
10 Lh O2, Rampen: 4, 2
◦C
min
(100)-LaAlO3 chemisch 10min
3 : 1 HCL(35%) :HNO3(65%)
AlO2 thermisch 850 ◦C für 1, 5 h
10 Lh O2, Rampen: 4, 5
◦C
min
LSAT thermisch 1240 ◦C für 2 h
10 Lh O2, Rampen: 5
◦C
min
(0001)-Al2O3 thermisch 850 ◦C für 1, 5 h
(O) 10 Lh O2, Rampen: 3, 33
◦C
min
Tabelle 3.13: Zusammenfassender Überblick über die Parameter zur Vorbehandlung der Substrate
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Zusammenfassend ist in Tabelle 3.13 eine Übersicht über die optimierten Parameter zur
Vorbehandlung der Substrate gegeben. Aufgeführt sind die Vorbehandlungen für die Sub-
stratmaterialien Strontiumtitanat, Neodymgallat, Magnesiumoxid, Lanthanaluminat, LSAT
und Saphir.19 Auf die Details zu den einzelnen Prozessen wurde in den vorangegangenen
Abschnitten eingegangen.
3.3 Prozess der Schichtherstellung
Besonderes Augenmerk wird auf die für das Gelingen des Prozesses wichtigen Abschnitte zur
Vorbereitung und Durchführung der Schichtherstellung sowie Nachbehandlung der Schichten
gelegt.20
3.3.1 Justierung der Plasmakeule
Die Plasmakeule, die bei der Ablation von Material des Targets bei dem herrschenden Sauer-
stoﬀhintergrunddruck entsteht, ist materialspeziﬁsch. Insbesondere Ausdehnung und Richtung
können sich unterscheiden. Um eine optimale Schichtqualität zu erreichen, muss die Plasma-
keule in geeigneter Ausdehnung das Substrat mittig treﬀen. Daher muss über die Justage
der jeweiligen Position im Targetwechsler eine materialspeziﬁsche Ausrichtung der jeweili-
gen Plasmakeule erfolgen. Der Prozess zur Ausrichtung der Plasmakeule ist im Anhang D.3
beschrieben.
3.3.2 Vorbereitung des Depositionsprozesses
In den folgenden Abschnitten wird auf die vorbereitenden Maßnahmen für den Depositions-
prozess in Bezug auf die Targets, die Substrate, die Depositionsparameter sowie die in-situ
RHEED-Charakterisierung eingegangen.
3.3.2.1 Vorbereitung der Targets
Die Targets werden mehrfach zur Deposition von Schichten eingesetzt. Für eine gleichbleibend
hohe Schichtqualität ist es daher erforderlich, eine einheitlich glatte Oberﬂäche zu Beginn und
während des Schichtwachstums zu gewährleisten.
Vor Einbau der Targets für die Deposition einer neuen Schicht wird deren Oberﬂäche ge-
schliﬀen. Dadurch werden gegebenenfalls vorhandene Unebenheiten bzw. Krater sowie even-
tuelle Rückstände entfernt. Dafür wird Schleifband aus Korund der Firma Format mit Kör-
nungen von 180 und 400 eingesetzt.
Um Schleifrückstände sowie Verunreinigungen an der Oberﬂäche zu entfernen, wird das
Target, nach Einbau in den Targetwechsler bzw. die Anlage, „vorgeschossen“. Dazu werden
bei einem Vakuum im Rezipienten von mindestens p = 4 · 10−6mbar 300 Laserpulse mit einer
Frequenz von f = 5Hz ablatiert. Als Energiedichte auf der Targetoberﬂäche wird der Wert
verwendet, der beim Wachstums der Schicht eingesetzt wird.
19Die Galliumnitrid-gepuﬀerten Saphirsubstrate wurden nicht in die Tabelle aufgenommen, da es sich nicht
um Einkristallsubstrate handelt und im Anschluss an die Beschichtung nur eine Reinigung durchgeführt wurde.
20Für Informationen vergleiche auch [172–178]. Eine Anleitung zur schrittweisen Vorgehensweise ﬁndet sich
u. a. in [178].
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3.3.2.2 Vorbereitung der Substrate
Zur Deposition werden Substrate mit vorbehandelter Oberﬂäche eingesetzt. Die Behandlung
der Oberﬂäche ist in Abschnitt 3.2 beschrieben. Vor dem Einbau erfolgt eine Reinigung der
Oberﬂäche sowie die Befestigung auf einem Halter. Diese Tätigkeiten erfolgen im Reinraum.
Die Reinigung erfolgt zunächst im Ultraschallbad. Dafür werden die Substrate zweimal
in Aceton für jeweils drei Minuten im Ultraschallbad gereinigt. Im Anschluss daran werden
die Substrate unter Isopropanolbesprenkelung entnommen und deren Oberﬂäche vorsichtig
mit einem Mikrofasertuch gerieben. Abschließend werden die Substrate für drei Minuten in
Isopropanol im Ultraschallbad gereinigt und mit gasförmigem Stickstoﬀ getrocknet.
Die Befestigung der Substrate erfolgt durch Kleben auf einen Substrathalter. Dieser be-
steht aus einer gebrannten Keramik (Stenan). Als Klebstoﬀ wird Leitsilber eingesetzt. Zur
Klebung wird der Halter gleichmäßig mit Leitsilber eingestrichen und das Substrat vorsichtig
daraufgelegt und angedrückt, sodass das Leitsilber mit gleichmäßiger Dicke und ohne Luft-
blasen zwischen Halter und Substrat verteilt ist.
Nachdem das Lösemittel aus dem Leitsilber ausgegast ist, wird der Substrathalter mittels
einer Klemmung an dem Probenhalter befestigt und in die Vakuumkammer eingebaut. Zur
Entfernung von organischen Verunreinigungen wird das Substrat vor dem Start der Deposition
für mindestens 30 Minuten mit der späteren Depositionstemperatur erhitzt (vgl. Abschnitt
Einregelung der Substrattemperatur).
3.3.2.3 Einregelung der Depositionsparameter
Die Depositionsparameter Laserenergiedichte, Substrattemperatur und Sauerstoﬀhintergrund-
druck müssen vor Beginn der Deposition eingeregelt und während des Prozesses auf deﬁnierten
Werten gehalten werden.
Einregelung der Laserenergiedichte
Vor Beginn des Depositionsprozesses erfolgt unter Zuhilfenahme eines externen Energie-
monitors die Einstellung der Laserenergiedichte. Zu deren Bestimmung wird die Strahlung
nach Austritt aus dem Laserfenster durch eine kreisförmige Blende der Fläche 0, 5 cm2 auf
den pyroelektrischen Detektor des Energiemonitors Vector S 310 der Firma SCIENCETECH
geführt und dort detektiert. Eingestellt wird der Wert für die Energiedichte auf der Targe-
toberﬂäche ET. Die Umrechnung erfolgt intern über den im Energiemonitor gespeicherten
Attenuation-Faktor (vgl. Tabelle 2.1). Eine exakte Bestimmung der Laserenergie kann nur
erfolgen, wenn auf dem Fenster, durch das die Strahlung in die Wachstumskammer eintritt,
keine Ablagerungen vorhanden sind bzw. diese vor Beginn der Deposition entfernt wurden.
Während der Deposition erfolgt eine Regelung der Laserenergiedichte auf den eingestellten
Wert. Dabei wird durch den Excimer-Laser die Energie der Strahlung als Führungsgröße
bestimmt und über die Stellgröße Hochspannung auf die Regelstrecke eingewirkt.
Der Betrieb des Excimer-Lasers ist auch bei konstanter Hochspannung möglich. In diesem
Fall erfolgt keine Regelung auf eine deﬁnierte Laserenergie. Dieser Betrieb ist nur für die Ab-
lation von sehr dünnen Lagen, die aus wenigen Laserpulsen bestehen, geeignet. Für Schichten
mit größerer Dicke kann unter diesen Bedingungen ein Drift der Energiedichte nicht ausge-
schlossen werden.
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Einregelung des Sauerstoﬀhintergrunddruckes
Der Prozess der Einstellung des Sauerstoﬀhintergrunddruckes beginnt, wenn durch Eva-
kuierung mit einer Turbomolekularpumpe im Rezipienten ein Vakuum von mindestens 4 ·
10−6mbar (besser < 10 · 10−7mbar) erreicht ist. Mittels des Programmes zur Ventilsteuerung
(vgl. Abschnitt 2.1.4.1) wird für die Deposition auf die Evakuierung mit der Drehschieberpum-
pe umgeschaltet. Die Turbomolekularpumpe ist nun über das Plattenventil vom Rezipienten
getrennt.
Die Aufrechterhaltung eines konstanten Depositionsdruckes ist als Druckregelung reali-
siert. Die Regelgröße ist der Sauerstoﬀhintergrunddruck im Rezipienten. Auf diesen wird über
die Stellgröße des Massenﬂusses eingewirkt. Ein kapazitiver Druckaufnehmer meldet den Wert
des Druckes als lineares Spannungssignal an die Kontroll- und Steuereinheit. Diese steuert über
einen PID-Regler die Menge an Sauerstoﬀ, die über einen Massenﬂussregler in die Vakuum-
kammer eingeleitet wird.
Es wird Sauerstoﬀ der Reinheit 99, 999Vol.%O2 eingesetzt. Die Regelung ist mit Geräten
der Firma MKS-Instruments umgesetzt. Es sind, begrenzt durch den Einsatz des in-situ-
RHEED, Depositionsdrücke von bis zu 50Pa möglich. Für höhere Depositionsdrücke wird
ein Massenﬂussregler mit einem höheren maximalen Durchﬂuss eingesetzt. Die Einregelung
von sehr geringen Drücken erfolgt unter Zuhilfenahme der Turbomolekularpumpe, welche der
Evakuierung des Rezipienten dient.
Einregelung der Substrattemperatur
Im Anschluss an die Einregelung des Sauerstoﬀhintergrunddruckes wird die Substrattem-
peratur auf die gewünschte Wachstumstemperatur eingeregelt. Dabei ist die Heizung des Sub-
strates als Widerstandsheizung realisiert (vgl. Abschnitt 2.1.4.3 ab Seite 65). Die Steuerung
der Temperatur erfolgt über das Anlegen von elektrischer Leistung. Über ein Pyrometer wird
die Oberﬂächentemperatur des Substrates bestimmt.
Ein Steuerungsprogramm [183] ermöglicht die automatische Einregelung der Wachstums-
temperatur. Die Temperaturregelung ist über einen PID-Regler realisiert. In Abhängigkeit
von der Regelabweichung in der Temperatur wird die elektrische Leistung der Widerstands-
heizung nachgeregelt. Dabei ist es möglich, einen Bremsfaktor zwischen 1 und 20 anzugeben,
der mit steigender Größe die Annäherung an die Solltemperatur verlangsamt und damit das
Überschwingen verringert.
Die Einregelung der Wachstumstemperatur erfolgt schrittweise. Die Temperatur wird zu-
nächst von Raumtemperatur auf 250 ◦C und in einem zweiten Schritt auf 550 ◦C geregelt
eingestellt. Dabei ist der PID-Regler so parametriert, dass nur geringe Überschwinger auftre-
ten. Bei 550 ◦C wird die Ausrichtung des Pyrometers kontrolliert und gegebenenfalls korrigiert.
Anschließend wird in einem weiteren Schritt die Temperatur auf den gewünschten Wert für
das Schichtwachstum eingeregelt. Bei dieser Temperatur wird das Substrat für mindestens 30
Minuten getempert.
Während der Beschichtung ist keine Temperaturbestimmung über eine Pyrometermessung
möglich. Zum einen verhindert die Veränderung des Absorptionsverhaltens der aufwachsenden
Schicht eine präzise Bestimmung der Temperatur, zum anderen muss der Shutter des Pyro-
meterfensters geschlossen gehalten werden, um eine Beschichtung des Fensters zu vermeiden.
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Daher ist während des Wachstums die Temperaturregelung ausgeschaltet. Im Gegenzug wird
die elektrische Leistung der Substratheizung konstant auf einem der eingestellten Wachstum-
stemperatur entsprechenden Wert gehalten.
3.3.2.4 Einstellung des RHEED-Systems
Die Einstellung des RHEED-Systems besteht im Wesentlichen aus drei Schritten: der Erzeu-
gung des Elektronenstrahls, der Justierung des Elektronenstrahls auf die Mitte der Substra-
toberﬂäche und der deﬁnierten Ausrichtung der Orientierung des Kristalls in Bezug auf die
Einfallsrichtung des Elektronenstrahls.
Zur Erzeugung der hochenergetischen Elektronen werden Beschleunigungsspannung und
Strom durch das Filament der Elektronenkanone gemäß der Anleitung der Herstellerﬁrma
Staib Instruments [243] auf die Werte UB = 35 keV und IF ≈ 1, 3A hochgeregelt. Damit der
Elektronenstrahl auf dem Fluoreszenzschirm sichtbar wird, wird dessen Shutter geöﬀnet.
Die Ausrichtung und Justierung des Elektronenstrahls erfolgt über die Orientierung an
dem Beugungsbild auf dem Fluoreszenzschirm. Zunächst wird über die Steuereinheit zur Po-
sitionierung der Probe mittels einer Mikrometerschraube die Höhe des Substrats derart ver-
ändert, dass der Elektronenstrahl die Substratoberﬂäche in Richtung der Einfallsebene mittig
triﬀt. Dadurch entsteht ein RHEED-Bild, auf dem neben dem Beugungsbild ein Teil des
ungebrochenen Elektronenstrahls zu erkennen ist. Anschließend wird über zwei weitere Mi-
krometerschrauben das Substrat in der Ebene verschoben, sodass der Elektronenstrahl auch
in der Ebene senkrecht zur Einfallsebene des Elektronenstrahls das Substrat mittig triﬀt (vgl.
dazu Abb. 3.17 (a)). Zum Abschluss der Justierung wird der Elektronenstrahl fokussiert und
gegebenenfalls dessen Intensität sowie die Position des Substrates nachgestellt.
Abbildung 3.17: (a) Fotograﬁe eines Saphirsubstrates, das von einem hochenergetischen Elektronen-
strahl mittig getroﬀen wird, (b) RHEED-Beugungsbild eines SrTiO3-Substrates inklusive Abstands-
raster, aufgenommen nach erfolgtem Einstellungsprozess
Die Einstellung einer deﬁnierten Orientierung des Kristalls in Bezug auf die Einfallsrich-
tung des Elektronenstrahls erfolgt über die Veränderung des Neigungswinkels des Substra-
tes sowie durch Drehung des Substrates innerhalb der xy-Ebene. Beide Winkel lassen sich
PC-gesteuert über Schrittmotoren einstellen. Über die Neigung des Substrates wird der Ein-
fallswinkel des Elektronenstrahls und über die Rotation die Orientierung des Kristalls in
der Ebene geändert. Zunächst wird der Elektronenstrahl in Abhängigkeit von der Kristall-
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symmetrie über die Rotation des Substrates und die Beobachtung des zugehörigen RHEED-
Beugungsbildes eingestellt. Um eine optimale Einstellung für die Aufnahme von RHEED-
Intensitätsoszillationen zu erreichen (vgl. [45]), wird anschließend für diese Kristallorientierung
über die sukzessive Änderung des Neigungs- und Rotationswinkels die maximale Intensität
des direkt gespiegelten Strahls im Beugungsbild eingestellt.
In Abbildung 3.17 (b) ist ein RHEED-Beugungsbild eines SrTiO3-Substrates gezeigt, wel-
ches im Anschluss an den Einstellungsprozess aufgenommen wurde. Für die Auswertung wur-
de ein Raster mit deﬁnierten Abständen, das am Fluoreszenzschirm angebracht wurde, mit
aufgenommen. Auf dem Beugungsbild sind der Laue-Kreis nullter Ordnung mit scharfen Beu-
gungsreﬂexen sowie Kikuchi-Linien zu erkennen. Die Aufnahme erfolgte bei einem Sauerstoﬀ-
hintergrunddruck von 6Pa.21
Während des Depositionsprozesses wird die zeitliche Veränderung des Beugungsbildes auf-
genommen. Die Aufnahme erfolgt automatisiert mit einer CCD-Kamera der Firma kSA unter
der Verwendung der Software kSA 400.22 Die Wahl des aufzunehmenden Bildausschnittes ist
ein Kompromiss zwischen der maximalen Information aus der räumlichen Auﬂösung des Beu-
gungsbildes und der maximalen Auﬂösung des zeitlichen Verlaufs. Zur Erhöhung der Abtast-
rate ist die Einschränkung der räumlichen Ausdehnung des Beugungsbildes auf den Bereich
um den nullten Laue-Kreis zu empfehlen.
Im Anschluss an die Deposition werden die Beschleunigungsspannung und der Strom durch
das Filament heruntergeregelt.23
3.3.3 Depositionsprozess
Während des Depositionsprozesses wird die Schicht aufgewachsen. Die Depositionsparameter
werden dabei auf deﬁnierten Werten gehalten. Die Anlage beﬁndet sich im Zustand Deposition
mit RHEED [171]. Der Pyrometer-Shutter ist geschlossen, der Shutter vor dem Fluoreszenz-
schirm des RHEED ist geöﬀnet.
Zunächst wird die Targetrotation gestartet. Anschließend wird mit dem Interlock der La-
ser freigeschaltet. Der Laser wird über das Steuerprogramm gestartet. Um die Stabilität der
Laserenergiedichte zu garantieren, wird der Laser vor Beginn der Ablation bei geschlossener
Klappe für eine Minute warmgeschossen. Während des Warmschießens wird im Programm
kSA 400 die Aufnahme des RHEED-Filmes gestartet. Im Anschluss daran wird nach Kon-
trolle der Depositionsparameter und Umgebungsparameter wie z. B. Wasserkühlung sowie der
Kontrolle, dass keine Hindernisse im Strahlengang vorhanden sind, die Klappe geöﬀnet und
der Depositionsprozess gestartet. Es wird eine deﬁnierte Anzahl an Pulsen bei vorgegebe-
ner Frequenz auf das Target geschossen. Gegebenenfalls ist es möglich, mehrere Sequenzen
aufzubringen.
Nach Beendigung der Laserablation wird die Klappe des Lasers geschlossen und der In-
terlock wird ausgeschaltet.
21Insbesondere beim in-situ Hochdruck-RHEED ist zu beachten, dass die Breite der RHEED-Reﬂexe mit
dem Hintergrunddruck wächst.
22Die Software bietet vielfältige Auswertungsmöglichkeiten, u. a. in Bezug auf RHEED-Intensitätsoszillatio-
nen, Abstände der RHEED-Reﬂexe usw.. Für detaillierte Informationen sei an dieser Stelle auf die Bedienungs-
anleitung [244] verwiesen.
23Bei längerer Unterbrechung des Depositionsprozesses ist zur Verringerung der Abnutzung des Filaments
eine Erniedrigung des Stromes auf < 1A zu empfehlen.
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3.3.4 Beendigung des Depositionsprozesses
Im Anschluss an den Depositionsprozess wird die Schicht mit Sauerstoﬀ beladen und ab-
gekühlt. Dazu wird der Rezipient zunächst mit Sauerstoﬀ geﬂutet. Anschließend wird im
Steuerungsprogramm der Prozess Abkühlen gestartet. Typischerweise wird die Schicht für
zwei Stunden auf der elektrischen Heizleistung, die während der Beschichtung angelegen hat,
gehalten und anschließend in 45 Minuten heruntergefahren. Je nach Material und gewünschter
Sauerstoﬀbeladung sind individuell andere Abkühlungsparameter erforderlich. Nachdem das
Substrat abgekühlt ist, kann die Probe für die Charakterisierung ausgebaut werden.
3.4 Strukturelle Charakterisierung
Im Folgenden wird die Präparation der Proben für die Charakterisierungsmaßnahmen dar-
gestellt. Dabei werden insbesondere folgende Methoden behandelt: optische Kontrolle, Ras-
terkraftmikroskopie, Rasterelektronenmikroskopie und Röntgenbeugung. Die Durchführung der
RHEED-Messungen ist im Rahmen des Depositionsprozesses beschrieben, da diese in-situ
während des Prozesses durchgeführt wird.24
3.4.1 Optische Kontrolle
Nach Ausbau der Schicht aus der RHEED-PLD-Anlage erfolgt optisch die Kontrolle der Ober-
ﬂächengüte. Es wird u. a. geprüft, wie gleichmäßig die Schichtoberﬂäche gewachsen ist, ob
Unterschiede zwischen der Mitte der Probe und dem Rand existieren. Es wird geprüft, ob Un-
regelmäßigkeiten oder Ausscheidungen bzw. Droplets vorhanden sind und ob die Oberﬂäche
matt oder glänzend ist. Gegebenenfalls wird die Oberﬂäche unter dem Mikroskop untersucht
sowie die Anzahl der Ausscheidungen pro cm2 bestimmt. Epitaktisch gewachsene Schichten
hoher struktureller Güte zeigen eine glänzende, von der Mitte bis zu den Rändern der Pro-
be gleichmäßige Oberﬂäche, auf der bei optischer Betrachtung keine Unregelmäßigkeiten zu
erkennen sind.
3.4.2 Rasterkraftmikroskopie
Die AFM-Messungen zur Charakterisierung der gewachsenen Dünnschichten erfolgen direkt
im Anschluss an den Ausbau aus der RHEED-PLD-Anlage. Die Probe ist während der Mes-
sungen noch am Stenan-Plättchen befestigt. Dadurch wird eine Verschmutzung der Oberﬂä-
che vermieden. Im Anschluss an die AFM-Messungen wird die Ablösung des Substrates von
dem Stenan-Plättchen vorgenommen. Dabei werden auch eventuelle Reste des Leitsilbers vom
Rand des Substrates entfernt.
In Abbildung 3.18 sind beispielhaft drei mit dem Rasterkraftmikroskop aufgenommene Bil-
der von Oberﬂächen dreier unterschiedlicher Materialien dargestellt. In Teil (a) der Abbildung
ist eine TiO2-terminierte terrassenartige Oberﬂäche eines Strontiumtitanat-Substrates gezeigt.
Teil (b) und (c) zeigen Rasterkraftmikroskopieaufnahmen von Dünnschichtoberﬂächen einer
im zweidimensionalen Stufenwachstum gewachsenen Lanthankalziummanganatschicht bzw.
einer im dreidimensionalen Inselwachstum gewachsenen Yttriumbariumkupferoxidschicht.
24Für Informationen vergleiche auch [172–178]
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Abbildung 3.18: AFM-Aufnahmen verschiedener Oberﬂächen. (a) TiO2-terminierte SrTiO3-
Substratoberﬂäche, (b) Oberﬂäche einer im zweidimensionalen Stufenwachstum gewachsenen
La0,8Ca0,2MnO3-Schicht und (c) Oberﬂäche einer im dreidimensionalen Inselwachstum gewachse-
nen YBa2Cu3O7-Schicht.25Anmerkung: Die AFM-Aufnahmen sind zur Rauschreduzierung ohne z-
Linearisierung aufgenommen. Zum Erhalt der realen Höhenangaben müssen die Werte der z-Skala mit
dem Faktor 0, 5 multipliziert werden.
Die Bedienung des Rasterkraftmikroskopes der Firma DME ist in der Bedienungsanleitung
beschrieben (siehe dafür auch [246]). Im Anhang H.1 sind zusätzliche wichtige Hinweise für
die Durchführung von Messungen aufgeführt.
3.4.3 Rasterelektronenmikroskopie
Die Charakterisierung der Oberﬂäche der Proben mit der Methode der Rasterelektronenmi-
kroskopie erfolgt im Anschluss an die Charakterisierung mit dem Rasterkraftmikroskop. Mit
der Rasterelektronenmikroskopie ist insbesondere die Charakterisierung von strukturierten
Oberﬂächen möglich.
In Abbildung 3.19 sind beispielhaft vier mit dem Rasterelektronenmikroskop aufgenomme-
ne Bilder von unterschiedlichen Oberﬂächen gezeigt. Teil (a) der Abbildung zeigt in Nanosäu-
len auf ein Saphir-Substrat aufgewachsenes Zinkoxid, Teil (b) eine Yttriumbariumkupferoxid-
Schicht, die für die elektrische Vermessung strukturiert worden ist, Teil (c) die Aufnahme der
Oberﬂäche einer auf ein Saphir-Substrat aufgewachsenen hexagonalen Zinkmagnesiumoxid-
Schicht und Teil (d) auf ein Strontiumtitanat-Substrat aufgewachsenes Zinkoxid.
Die Bedienung des Rasterelektronenmikroskops Leo Supra 35 ist in der Bedienungsan-
leitung beschrieben (vgl. [247]). Im Anhang H.2 sind zusätzliche wichtige Hinweise für die
Durchführung von Messungen aufgeführt.
3.4.4 Röntgendiﬀraktometrie
Die Charakterisierung der Proben mit Röntgendiffraktometriemessungen erfolgt nach Ab-
schluss der Charakterisierung der Oberﬂäche. Zur Vermessung stehen die APD- und die HRD-
Anlage zur Verfügung.27
25Die AFM-Aufnahme des YBa2Cu3O7-Schicht stammt aus einer Untersuchung zur Optimierung der Wachs-
tumseigenschaften von mit der gepulsten Laserdeposition gewachsenen YBa2Cu3O7-Schichten. Die im Hinblick
auf strukturelle und elektrische Eigenschaften optimierte Schicht hatte eine Sprungtemperatur von 89, 7K. Für
weitere Informationen zu den Untersuchungen an YBa2Cu3O7-Schichten vergleiche Hirsch et al. in [245].
26Für Informationen zu den Untersuchungen des Wachstums von hexagonalem und kubischem Zinkmagne-
siumoxid sei an dieser Stelle auf [177,240] verwiesen.
27Das Röntgendiﬀraktometer ist mit einem Zwei-Kreis-Pulverdiﬀraktometer (APD) und einem Vier-Kreis-
Diﬀraktometer (HRD) für hochauﬂösende Messungen ausgestattet.
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Abbildung 3.19: REM-Aufnahmen verschiedener Oberﬂächen. (a) ZnO-Nanosäulen aufgewachsen
auf ein Al2O3-Substrat, (b) für die elektrische Messung strukturierte YBa2Cu3O7-Schicht, (c) ei-
ne Zn0,8Mg0,2O-Schicht aufgewachsen auf ein Al2O3-Substrat26 und (d) ZnO aufgewachsen auf ein
SrTiO3-Substrat
Die θ-2θ-Messungen werden mit der APD-Anlage durchgeführt. Bei dieser Anlage ist die
Verkippung der Probe am Probenteller nicht einstellbar. Falls mit der PLD-Anlage aufgewach-
sene Dünnschichten vermessen werden sollen, welche Rückstände von getrocknetem Leitsilber
an der Substratunterseite aufweisen, ist eine Nivellierung erforderlich. Dazu wird ein intensi-
tätsstarker Reﬂex des Substrates angefahren, dessen Winkel bekannt ist. Anschließend wird
über eine sukzessive Änderung der Winkel θ und ω die maximale Intensität des Reﬂexes ein-
gestellt. Als Abschluss des Vorgangs werden die Winkel θ und ω auf die Werte des bekannten
Reﬂexes kalibriert.
Bei Messungen mit der HRD-Anlage ist die Vorgehensweise bei einer Messung folgender-
maßen: Der Probenteller mit eingebauter Probe wird in vertikaler Richtung komplett aus dem
Strahlengang herausgefahren. Anschließend wird die Probe langsam in den Röntgenstrahl hin-
eingefahren, bis der Wert für die Intensität halbiert ist. Nun wird der zu untersuchende Peak
angefahren und gemäß der Anleitung [248] die Einstellung der übrigen Winkel vorgenommen.
Für die Vorgehensweise bei der Aufnahme von reciprocal space maps sei an dieser Stelle auf
[173] verwiesen. Im Anhang H.3 sind weitere wichtige Hinweise zur Benutzung und Bedienung
des Röntgendiﬀraktometers aufgeführt.
3.5 Strukturierung der Proben
Für die elektrische Vermessung bzw. den Einsatz als elektrische Messaufnehmer müssen die
Schichten bzw. Multilagen mit elektrischen Kontakten versehen werden. Gegebenenfalls ist
es zusätzlich erforderlich, das Gebiet, in dem sich die Ladungsträger bewegen können, einzu-
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schränken. In diesem Fall wird durch das Entfernen von Material in deﬁnierten Bereichen der
Schicht ein Muster aufgeprägt. Der Prozess der Strukturierung besteht aus zwei Schritten. Im
ersten, optionalen, Schritt wird das Material strukturiert. Im zweiten Schritt werden Kontakte
für die elektrische Vermessung angebracht.
Im Folgenden wird die Technik der Strukturierung behandelt, anschließend wird auf die
vorbereitenden Arbeitsschritte, den Prozess der Aufprägung eines Musters sowie den Prozess
des Anbringens der ohmschen Kontakte eingegangen. Danach werden die Befestigung der Pro-
ben auf dem Probenträger und das Bonden der Kontakte beschrieben.
3.5.1 Technik der Strukturierung
Zur Strukturierung wird die Technik der indirekten Fotolithograﬁe eingesetzt, bei der die
Übertragung der Struktur auf die Probe über eine für UV-Strahlung empﬁndliche Zwischen-
schicht, den Fotolack, erfolgt. Im Rahmen dieser Arbeit wird der Fotolack AZ5214 der Firma
Hoechst für die Strukturierung verwendet. Die subtraktive Strukturierung der Proben erfolgt
über einen Positivlackprozess und die additive Strukturierung beim Anbringen der Kontakte
erfolgt über einen Umkehrlackprozess. Der Ablauf beider Prozesse ist im Anhang G.1 be-
schrieben.28 Eine Übersicht über den Prozess der Strukturierung der Proben ist in Abbildung
3.20 dargestellt.
3.5.2 Vorbereitende Arbeitsschritte
Die vorbereitenden Arbeitsschritte ﬁnden sowohl bei der Strukturierung der Schichten und
Multilagen als auch beim Anbringen der Kontakte Anwendung. Diese bestehen aus dem Rei-
nigungsprozess, dem Aufbringen des Fotolackes sowie der Entfernung der überhöhten Bereiche
des Fotolacks an den Rändern (Randentlackung) der Probe (vgl. Abb. 3.20 (a)). Eine detail-
lierte Beschreibung der vorbereitenden Arbeitsschritte ist im Anhang G.2 gegeben.
3.5.3 Aufprägung eines Musters
Die Aufprägung eines Musters erfolgt mit dem Positivlackprozess mit anschließender subtrak-
tiver Strukturierung durch physikalisches Ätzen (vgl. Abb. 3.20 (b)). Ausgangspunkt ist eine
belackte Probe, deren Lackanhäufungen an den Kanten entfernt wurden. Eine detaillierte
Beschreibung der Arbeitsschritte ist im Anhang G.3 gegeben.
3.5.4 Anbringen der ohmschen Kontakte
Ausgangspunkt für das Anbringen der ohmschen Kontakte ist eine mit Fotolack versehe-
ne Probe, deren Lackanhäufungen an den Rändern bereits entfernt wurden. Gegebenenfalls
wurde der Probe im Positivlackprozess ein Muster aufgeprägt. Das Anbringen der Kontakte
erfolgt mit dem fotolithograﬁschen Umkehrlackprozess, gefolgt von der additiven Strukturie-
rung des Aufwachsens der Kontakte (vgl. Abb. 3.20 (c)). Eine detaillierte Beschreibung der
Vorgehensweise ist im Anhang G.4 gegeben.
28Für weitere Informationen siehe auch [249,250]
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Abbildung 3.20: Schematische Darstellung des Strukturierungsprozesses. (a) Vorbereitende Arbeit-
schritte (Reinigung der Probe, Aufbringen des Fotolacks und Entfernung der Fotolackanhäufungen
an den Rändern), (b) Aufprägung eines Musters durch Entfernung von Probenmaterial mittels des
Positivlackprozesses und subtraktiver Strukturierung, (c) Anbringen der Kontakte zur elektrischen
Vermessung, realisiert als Umkehrlackprozess
3.5.5 Befestigung der Proben auf dem Probenträger
Der Probenträger dient als Schnittstelle zwischen dem Probenhalter und der Probe. Dieser
wird aus Platinenmaterial gefertigt. Gegebenenfalls wird Kupfer als Unterlage für eine bessere
Wärmekopplung verwendet.
Für die Fertigung der Probenträger werden auf der Platine die Kontakte für die Anbindung
der Probe strukturiert. Anschließend wird die Platine auf Stücke in geeigneter Größe zugesägt.
Die Befestigung der Probe am Probenträger erfolgt standardmäßig mit dem Klebstoﬀ UHU-
Hart, der zuvor mit Aceton verdünnt wurde.
3.5. STRUKTURIERUNG DER PROBEN 113
3.5.6 Bonden der Kontakte
Beim Bonden erfolgt der elektrische Anschluss der Probe an den Probenträger. Die Verbindung
der Kontakte der Probe mit den Kontakten des Probenträgers erfolgt mittels eines 25m
dicken Golddrahts. Dieser wird mit einem Bond-Gerät der Firma Kulicke & Soﬀa (Modell
5423) per Ultraschall an die Metalloberﬂächen geklebt.
Der Bondprozess ﬁndet idealerweise bei Raumtemperatur statt. Auf diese Weise wird ei-
ne Beschädigung der Probe vermieden. Die Positionierung der Bonddrähte erfolgt manuell.
Sowohl die Positionierung als auch die Kontrolle der Verbindungen erfolgt mithilfe eines Mi-
kroskops. Als Einstellung an dem Bond-Gerät hat sich für Kraft, Energie und Zeit die mittlere
Einstellung von jeweils 4 Skt. bewährt. Abweichungen von diesen Parametern können je nach
Qualität der Kontakte notwendig sein. Wird ein Probenträger mit Kontakten aus Kupfer
verwendet, so ist vor dem Bonden zur Verbesserung der Haftfähigkeit die Oxidschicht zu
entfernen (z. B. mit einem Glasfaserstift).
Steht kein Bondgerät zur Verfügung oder ist die Haftqualität der Kontakte nicht ausrei-
chend, kann die elektrische Verbindung auch manuell über die Befestigung von Drähten mit
Leitsilber oder Indium erfolgen.

Kapitel 4
Ergebnisse
Oxidische Materialien weisen interessante Phänomene auf, die sich vielfältig in elektrischen
oder optoelektronischen Bauelementen nutzen lassen (vgl. z. B. [1, 2, 8]). Essentielle Voraus-
setzung für die technische Nutzung dieser Eigenschaften ist ein kontrolliertes Wachstum der
Materialien in Form von qualitativ hochwertigen Dünnschichten. Insbesondere bei Mehrla-
genbauelementen ist es entscheidend, dass die Schichten geringe Oberﬂächenrauigkeiten, d. h.
glatte Grenzﬂächen aufweisen. Die beste strukturelle Qualität der einzelnen Lagen ergibt sich,
wenn das Material in einem zweidimensionalen Wachstumsmodus aufgewachsen wird. Beson-
ders geeignet zur in-situ Kontrolle des Wachstums ist die RHEED-Charakterisierung.
Zur Entwicklung von Baulementen sind meist mehrere Funktionsschichten mit unterschied-
lichen physikalischen und elektrischen Eigenschaften erforderlich. Im Rahmen dieser Arbeit
werden innovative Konzepte zum Wachstum von verschiedenen oxidischen Dünnschichten mit
unterschiedlichen Materialeigenschaften sowie Supergittern mit der Methode der gepulsten
Laserdeposition unter Verwendung der in-situ RHEED-Charakterisierung untersucht. Im fol-
genden Kapitel werden die Ergebnisse der Untersuchungen und der Optimierung des Wachs-
tums vorgestellt. Die Optimierung des Wachstums erfolgt in Hinblick auf die Herstellung
von Mehrlagenbauelementen. Dazu wird im Rahmen dieser Arbeit versucht, durch innovati-
ve Konzepte die Wachstumsbedingungen so zu beeinﬂussen, dass sich ein zweidimensionaler
Wachstumsmodus einstellt, der zu einer sehr guten strukturellen Qualität der gewachsenen
oxidischen Lagen führt.
Im ersten Abschnitt dieses Kapitels werden die Ergebnisse zum Wachstum von Dünn-
schichten aus halbleitendem Zinkoxid vorgestellt. Anschließend wird auf das Wachstum der
Manganate (ferromagnetisches Lanthankalziummanganat) eingegangen. Im letzten Abschnitt
werden die Untersuchungen zum Wachstum von multiferroischen Supergittern, für die der in
Abschnitt 2.1.6 beschriebene neuartige Targetwechsler konstruiert wurde, vorgestellt.
4.1 Zinkoxid
Für die Herstellung von Bauelementen ist Zinkoxid als halbleitendes oxidisches Material wich-
tig (vgl. z. B. [1,17,18]). Eine n-Dotierung von ZnO-Schichten ist Stand der Technik. Diese wird
genutzt, um in einem begrenzten Anwendungsbereich Bauelemente (z. B. UV-Detektoren) her-
zustellen.
115
116 KAPITEL 4. ERGEBNISSE
Aufgrund seiner direkten Bandlücke im UV-Bereich ist Zinkoxid besonders interessant für
optoelektronische Anwendungen. Ein wichtiger Schritt für die Erweiterung der Möglichkei-
ten von Zinkoxid in Bezug auf optoelektronische Anwendungen ist die Herstellung von pn-
Übergängen. Dadurch ließe sich das Anwendungsspektrum z.B. um blaue bzw. ultraviolette
Leuchtdioden und Laser erweitern. Dafür ist eine reproduzierbare, hinreichende und stabile
p-Dotierung notwendig. Diese ist umstritten [18, 22]. Das Wachstum von Zinkoxidschichten
(vgl. z. B. [19–21]) und eine reproduzierbare p-Dotierung der Schichten (vgl. z. B. [22, 23])
sowie Bauelemente basierend auf Zinkoxidlagen (vgl. z. B. [24–27]) sind Gegenstand aktueller
Forschung.
Im nächsten Abschnitt werden die Ergebnisse des konventionellen Wachstums von Zink-
oxid auf dem standardmäßig als Substratmaterial verwendeten Saphir beschrieben. Dabei
wird auf die Optimierung der Wachstumsparameter eingegangen. Diese Untersuchungen sind
Voraussetzung für die Anwendung innovativer Konzepte in Hinblick auf die p-Dotierung und
den Einsatz von Zinkoxidschichten in Mehrlagenbauelementen, die im Abschnitt Innovatives
Wachstum von Zinkoxid vorgestellt werden.
4.1.1 Konventionelles Wachstum von Zinkoxid
Einﬂuss auf die Wachstumsqualität haben das Target, das Substrat und die Parameter der
Laserdeposition. Beim Target sind die chemische Zusammensetzung, das Nichtvorhandensein
von Verunreinigungen sowie die Dichte des Materials von Bedeutung für die spätere Schicht-
qualität. Beim Substrat sind die Kristallstruktur, die Gitterkonstanten sowie deren thermische
Ausdehnung und die Beschaﬀenheit der Oberﬂäche von Bedeutung. Bei optimaler Ausrich-
tung der Laserdepositionsanlage (vgl. Abschnitt 2.1), gleicher Target- und Substratqualität
nach optimierter Herstellung (vgl. Abschnitt 3.1.3) bzw. Oberﬂächenbehandlung (vgl. Ab-
schnitt 3.2.6) wird die Schichtqualität im Wesentlichen durch folgende Parameter bestimmt:
die Energiedichte auf dem Target, den Sauerstoﬀhintergrunddruck im Rezipienten und die
Substrattemperatur während des Wachstums.
Beim konventionellen Wachstum wird Saphir als Substrat eingesetzt. Dieses besitzt genau
wie Zinkoxid eine hexagonale Kristallstruktur. Die Gitterkonstanten der beiden Materialien
weichen aber deutlich voneinander ab, was epitaktisches Wachstum qualitativ hochwertiger
Zinkoxidschichten erschwert. Die eingesetzten (0001)-Saphirsubstrate sind thermisch vorbe-
handelt und haben eine atomar glatte, einheitlich terminierte Oberﬂäche mit regelmäßiger
Terrassenstruktur.
Ausgangspunkt für die Optimierung des Wachstums von Zinkoxid sind Erfahrungen, die
mit der in-situ RHEED-PLD-Anlage beim Wachstum von anderen oxidischen Dünnschichten
gesammelt wurden. Die in der einschlägigen Literatur zu ﬁndenden Angaben zu Parametern
beim PLD-Wachstum von Zinkoxid können lediglich als Anhaltspunkte dienen. Eine direkte
Übertragung ist nicht möglich, da die Parameter u. a. stark von der Geometrie der Anlage
sowie der Beschaﬀenheit von Substrat und Target abhängig sind. Auch die Messmethode
sowie die Verlässlichkeit und Genauigkeit in den Angaben machen eine direkte Übertragung
der Parameter schwierig.
In den nachfolgenden Abschnitten sind das Einfahren der Anlage sowie die Untersuchung
des Wachstums und die Optimierung der Parameter für das konventionelle Wachstum von
Zinkoxid beschrieben. Dabei werden der Einﬂuss der Laserenergiedichte auf das Target, der
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Einﬂuss des Sauerstoﬀhintergrunddrucks im Rezipienten sowie der Einﬂuss der Substrattem-
peratur während des Wachstums untersucht. Dazu wurden die Laserenergiedichte auf der
Targetoberﬂäche zwischen ET = 1200 mJcm2 und ET = 2100
mJ
cm2 , der Sauerstoﬀhintergrund-
druck in einem Bereich von 2Pa ≤ P (O2) ≤ 10Pa und die Substrattemperaturen zwischen
T = 110 ◦C und T = 820 ◦C variiert.
Es wird gezeigt, dass mit der in-situ RHEED-PLD-Anlage mit konventioneller Technik
kristalline Zinkoxidschichten mit guter Qualität aufgewachsen werden können. Die Untersu-
chungen bilden die Grundlage für die Anwendung weiterführender innovativer Konzepte (vgl.
Abschnitt 4.1.2) in Hinblick auf die p-Dotierung und den Einsatz von Zinkoxidschichten in
Mehrlagenbauelementen.
4.1.1.1 Einﬂuss der Laserenergiedichte
Abbildung 4.1 zeigt RHEED-Beugungsbilder, aufgenommen während des Wachstums einer
Zinkoxidschicht bei einer Laserenergiedichte von ET = 1, 2 Jcm2 sowie eine AFM-Aufnahme
nach Fertigstellung der Schicht.
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Abbildung 4.1: AFM- und RHEED-Untersuchungen, durchgeführt beim Wachstum einer Zinkoxid-
schicht auf (0001)-Saphir mit einer Energiedichte von ET = 1, 2 Jcm2 . Zur Deposition wurde ein Sauer-
stoﬀhintergrunddruck von P (O2) = 6Pa und eine Wachstumstemperatur von T ≈ 450 ◦C verwendet.
Insgesamt wurden 2340 Laserpulse mit einer Frequenz von f = 3Hz ablatiert. Die Deposition wurde
stellenweise zur Auswertung der RHEED-Aufnahmen unterbrochen. RHEED-Aufnahme (a) vom Sub-
strat sowie von der Zinkoxidschicht, (b) nach 3, 5 s Wachstum, (c) nach 120 Laserpulsen und (d) nach
Abschluss des Wachstums (Intensität wurde vor der letzten Aufnahme erhöht), (e) AFM-Aufnahme
der Oberﬂäche der Schicht.
Das RHEED-Beugungsbild von der Substratoberﬂäche zeigt eine sehr gute Oberﬂächen-
qualität (vgl. Abb. 4.1 (a)). Es sind klare Reﬂexe auf dem nullten Laue-Kreis sowie Kiku-
chi-Linien zu erkennen. Schon nach wenigen ablatierten Laserpulsen nimmt die Intensität der
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RHEED-Aufnahme stark ab und das Beugungsmuster des Substrates verschwindet. Es ent-
steht ein neues Beugungsmuster aus schwach leuchtenden Reﬂexen (vgl. Abb. 4.1 (b)). Nach
insgesamt 120 ablatierten Laserpulsen ist das Beugungsmuster vom Beginn des Wachstums
fast komplett verschwunden. Es hat sich ein neues Durchstrahlmuster aus RHEED-Reﬂexen
gebildet (vgl. Abb. 4.1 (c)), das bis zum Ende des Wachstums nach 2340 Laserpulsen erhal-
ten bleibt (vgl. Abb. 4.1 (d)). Dies bedeutet, dass die Schicht in einem 3D-Wachstumsmodus
aufgewachsen ist und sich dreidimensionale Strukturen auf der Oberﬂäche gebildet haben.
Weiterhin fällt auf, dass die RHEED-Reﬂexe in Richtung des Laue-Kreises sichelförmig ausge-
dehnt sind, das bedeutet, dass die Schicht polykristalline Anteile durch gedreht aufgewachsene
Kristallite aufweist.
Die AFM-Untersuchungen bestätigen die nicht ausreichende Oberﬂächenqualität der ge-
wachsenen Schicht (vgl. Abb. 4.1 (e)). Über einer netzartigen Struktur sind Inseln zu erkennen,
die eine Höhe um die 300 nm aufweisen. Die RMS-Rauigkeit liegt bei 100 nm. Insgesamt ist die
Laserenergiedichte von ET = 1, 2 Jcm2 beim Wachstum zu gering und bedingt eine nicht ideale
Ablation des Materials vom Target und damit eine nicht ausreichende strukturelle Qualität
der Dünnschicht.
Eine wesentlich bessere Qualität der Dünnschicht erhält man bei der Verwendung von
Laserenergiedichten zwischen ET = 1, 8 Jcm2 und ET = 2, 1
J
cm2 .
Abbildung 4.2: RHEED-Untersuchungen des Wachstums einer Zinkoxidschicht auf (0001)-Saphir
mit einer Energiedichte von ET = 1, 8 Jcm2 . Zur Deposition wurde ein Sauerstoﬀhintergrunddruck
von P (O2) = 6Pa und eine Wachstumstemperatur von T ≈ 450 ◦C verwendet. Insgesamt wurden
2340 Laserpulse mit einer Frequenz von f = 3Hz ablatiert. Die Deposition wurde stellenweise zur
Auswertung der RHEED-Aufnahmen unterbrochen. RHEED-Aufnahme (a) vom Substrat sowie von
der Zinkoxidschicht, (b) nach einer Wachstumsdauer von 5 s, (c) nach 120 ablatierten Laserpulsen und
(d) nach Abschluss des Wachstums.
In Abbildung 4.2 sind RHEED-Beugungsbilder während des Wachstums einer Zinkoxid-
schicht mit einer Energiedichte von ET = 1, 8 Jcm2 gezeigt. Das Beugungsmuster des Sub-
strats (vgl. Abb. 4.2 (a)) steht mit Reﬂexen des Laue-Kreises und der Kikuchi-Linien für eine
sehr gute Qualität der Substratoberﬂäche. In den ersten Sekunden der Deposition sinkt die
RHEED-Intensität stark ab und erreicht nach ca. 5 s ein Minimum (vgl. Abb. 4.2 (b)). Das
Beugungsmuster des Substrates verschwindet. Anschließend steigt die RHEED-Intensität wie-
der an und es bildet sich das Beugungsbild der Schicht. Ein Durchstrahlmuster aus RHEED-
Reﬂexen einer rauer werdenden Oberﬂäche ist klar zu erkennen. Die RHEED-Reﬂexe sind in
vertikaler Richtung zu kolumnaren Reﬂexen verbunden (Abb. 4.2 (c)). Dies deutet auf eine
glatte Oberﬂäche mit ausgedehnten Bereichen gleicher Höhe hin.
Im Laufe des Wachstums verschwinden die Verbindungen zwischen den Reﬂexen und es
ergibt sich das Durchstrahlmuster einer durch 3D-Inselwachstum entstehenden Oberﬂäche
(vgl. Abb. 4.2 (d)). Außerdem sind die RHEED-Reﬂexe kreisförmig und nicht in Richtung
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der Laue-Kreise sichelförmig verzerrt. Dies bedeutet, dass die bei höherer Laserenergiedichte
gewachsenen Zinkoxidschichten zwar dreidimensionale Strukturen auf der Oberﬂäche aufwei-
sen und mit ansteigender Schichtdicke in dem Wachstumsmodus des dreidimensionalen Insel-
wachstums aufwachsen, die einzelnen Kristallite aber nicht gegeneinander verdreht, sondern
einheitlich orientiert und einkristallin aufgewachsen sind.
4.1.1.2 Einﬂuss des Sauerstoﬀhintergrunddrucks
In Abbildung 4.3 sind die AFM-Aufnahmen der Oberﬂäche zweier Zinkoxidschichten gezeigt,
die bis auf den Hintergrunddruck unter gleichen Bedingungen aufgewachsen wurden. Eine
Schicht wurde bei einem Sauerstoﬀhintergrunddruck von P (O2) = 10Pa (vgl. Abb. 4.3 (a))
und die andere Schicht wurde bei einem Sauerstoﬀhintergrunddruck von P (O2) = 2Pa (vgl.
Abb. 4.3 (b)) deponiert. Die Oberﬂäche der bei niedrigerem Druck gewachsenen Schicht zeigt
deutlich größere Körner und eine größere RMS-Rauigkeit von ca. 30 nm als die der bei höherem
Druck gewachsenen Schicht mit einer RMS-Rauigkeit von 6 nm.
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Abbildung 4.3: AFM-Untersuchungen der Oberﬂäche von Zinkoxidschichten, die bei unterschied-
lichen Sauerstoﬀhintergrunddrücken von (a) P (O2) = 10Pa und (b) P (O2) = 2Pa aufgewach-
sen wurden. Die übrigen Wachstumsparameter bei beiden Schichten waren eine Energiedichte von
ET = 1, 8 Jcm2 und eine Wachstumstemperatur von T ≈ 450 ◦C. Es wurden 2340 Laserpulse mit einer
Frequenz von 3Hz ablatiert.
Die Untersuchungen der Oberﬂäche von Zinkoxidschichten, die bei unterschiedlichen Sau-
erstoﬀhintergrunddrücken gewachsen wurden, ergeben, dass bei unseren Wachstumsparame-
tern die Korngröße mit ansteigendem Sauerstoﬀhintergrunddruck abnimmt. Eine mögliche
Ursache für die unterschiedliche Ausdehnung der Körner liegt in der bei niedrigerem Druck
höheren Beweglichkeit der Atome und Atomverbände auf der Oberﬂäche der Schicht. Bei hö-
herer Beweglichkeit können verschiedene Materialeinheiten auf der Oberﬂäche zu größeren
Inseln zusammenwachsen.
4.1.1.3 Einﬂuss der Substrattemperatur
Zur Untersuchung des Einﬂusses der Substrattemperatur auf das Wachstum und die Aus-
wirkung auf die Qualität der Schichten wurde diese über einen großen Bereich zwischen
T = 110 ◦C und T = 820 ◦C variiert (vgl. auch [251]). Daher ist die Diskussion der Er-
gebnisse in zwei Abschnitte, einen für niedrige und einen für hohe Temperaturen, unterteilt.
Die Grenze verläuft bei T ≈ 450 ◦C. Außerdem wird auf die epitaktische Ausrichtung zwischen
Substrat und Schicht eingegangen.
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Wachstum bei niedrigen Temperaturen
In Abbildung 4.4 sind Untersuchungen des Wachstums von Zinkoxid auf c-Saphirsubstra-
ten im Temperaturbereich bis 450 ◦C dargestellt. Teil (a), (b) und (c) der Abbildung zeigen
RHEED-Beugungsbilder der Oberﬂäche nach Abschluss des Schichtwachstums bei Wachstum-
stemperaruten von T ≈ 110 ◦C, T ≈ 290 ◦C bzw. T ≈ 450 ◦C. Auf den RHEED-Aufnahmen
ist deutlich das Durchstrahlmuster einer aus dreidimensionalen Inseln bestehenden Oberﬂäche
zu erkennen.
(d) (e) (f)
Abbildung 4.4: Untersuchungen des Wachstums von Zinkoxid auf c-Saphirsubstraten bei niedri-
gen Temperaturen zwischen 110 ◦C und 450 ◦C. Zur Deposition wurden bei einer Energiedichte von
ET ≈ 2, 1 Jcm2 und einem Sauerstoﬀhintergrunddruck von P (O2) = 6Pa 2340 Laserpulse mit einer
Frequenz von f = 3Hz ablatiert. Der Depositionsvorgang wurde stellenweise zur Auswertung unter-
brochen. RHEED-Beugungsbilder, aufgenommen nach Abschluss der Deposition einer Zinkoxidschicht
bei einer Temperatur von (a) T ≈ 110 ◦C, (b) T ≈ 290 ◦C und (c) T ≈ 450 ◦C. (d) AFM-Aufnahme
der Oberﬂäche der bei einer Temperatur von T ≈ 110 ◦C deponierten Zinkoxidschicht. (e) RHEED-
Aufnahme der bei einer Temperatur von T ≈ 290 ◦C gewachsenen Zinkoxidschicht nach 120 ablatierten
Laserpulsen. (f) REM-Aufnahme der Oberﬂäche der bei T ≈ 290 ◦C gewachsenen Zinkoxidschicht.
Bei der Deposition mit einer Temperatur von T ≈ 110 ◦C ist eine Oberﬂäche bestehend
aus 3D-Strukturen mit einer RMS-Rauigkeit um die 3 nm entstanden (vgl. Abbildung 4.4 (d)).
Jedoch sind die einzelnen Kristallite in der Schichtebene gegeneinander verdreht aufgewachsen,
was deutlich an den in Richtung der Laue-Kreise verschmierten RHEED-Reﬂexen zu erkennen
ist. Eine Verdrehung der Kristallite außerhalb der Schichtebene war nicht zu beobachten, da
Θ/2Θ-XRD-Messungen nur die (000l)-Peaks des Zinkoxids zeigen.
Mit ansteigender Wachstumstemperatur beobachtet man eine Abnahme der Verdrehung
der Kristallite in der Ebene. In dem RHEED-Beugungsbild der Oberﬂäche der Schicht mit ei-
ner Wachstumstemperatur von T ≈ 290 ◦C ist die sichelförmige Ausdehnung der Reﬂexe nach
120 Laserpulsen (vgl. Abb. 4.4 (e)) noch deutlich zu erkennen. Nach Ende des Wachstums sind
die Verzerrungen nur an den Rändern der Aufnahme sichtbar (vgl. Abb. 4.4 (b)). Außerdem
fällt auf, dass die bei einer Wachstumstemperatur von T ≈ 290 ◦C aufgewachsene Zinkoxid-
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schicht im Anschluss an das Abkühlen auf Raumtemperatur Risse aufweist (vgl. Abb. 4.4
(f)). Erst im RHEED-Beugungsbild der Oberﬂäche der bei einer Temperatur von T ≈ 450 ◦C
gewachsenen Schicht sind keine Verzerrungen der Kristallite in Richtung der Laue-Kreise zu
erkennen (vgl. Abb. 4.4 (c)). Diese Schicht ist kristallin im Modus des dreidimensionalen
Inselwachstums aufgewachsen.
Wachstum bei hohen Temperaturen
Bei höheren Substrattemperaturen wachsen die Zinkoxidschichten auf (0001)-Saphir eben-
falls im Modus des 3D-Inselwachstums auf. In Abbildung 4.5 (a) und (d) sind RHEED-
Aufnahmen nach Abschluss des Wachstums von zwei Zinkoxidschichten, die bei Temperaturen
von T ≈ 620 ◦C bzw. T ≈ 800 ◦C aufgewachsen wurden, abgebildet.
Abbildung 4.5: Untersuchungen des Wachstums von Zinkoxid auf (0001)-Saphir bei hohen Wachs-
tumstemperaturen. RHEED-Beugungsbilder einer Zinkoxidschicht, gewachsen bei einer Temperatur
von T ≈ 620 ◦C (a) nach Abschluss des Wachstumsprozesses bzw. (b) nach 120 ablatierten Laserpulsen
sowie (c) AFM-Aufnahme der Oberﬂäche. RHEED-Beugungsbilder einer Zinkoxidschicht, gewachsen
bei einer Temperatur von T ≈ 800 ◦C (a) nach Abschluss des Wachstumsprozesses bzw. (b) nach 120
ablatierten Laserpulsen sowie (c) AFM-Aufnahme der Oberﬂäche.
Beide Schichten zeigen nach Abschluss des Wachstums ein für dreidimensionales Insel-
wachstum typisches Durchstrahlmuster bestehend aus punktförmigen RHEED-Reﬂexen. Eine
Verdrehung der einzelnen Kristallite gegeneinander ist innerhalb der Schichtebene nicht zu
erkennen. Die RHEED-Aufnahme der bei der höheren Temperatur gewachsenen Schicht zeigt
etwas schmalere Reﬂexe.
Der Unterschied zwischen den Schichten wird deutlicher beim Vergleich von RHEED-
Aufnahmen in einem frühen Stadium des Wachstums. Das RHEED-Beugungsbild der Schicht
mit der Wachstumstemperatur von T ≈ 620 ◦C, aufgenommen nach 120 ablatierten Laser-
pulsen, zeigt bereits das Durchstrahlmuster mit annähernd kreisförmigen Reﬂexen (vgl. Abb.
4.5 (b)). Die RHEED-Reﬂexe des Beugungsbildes der Zinkoxidschicht mit einer Wachstum-
stemperatur von T ≈ 800 ◦C, das ebenfalls nach 120 deponierten Laserpulsen aufgenommen
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wurde, weisen eine Ausdehnung in vertikaler Richtung auf (vgl. Abb. 4.5 (d)). Diese kolum-
naren Reﬂexe deuten auf eine glattere Oberﬂäche mit größerer Ausdehnung von Bereichen
gleicher Höhe hin.
Eine mögliche Erklärung dafür ist die bei höherer Temperatur größere Beweglichkeit der
Einheiten an der Oberﬂäche der Schicht. Im frühen Stadium des Wachstums deuten die
RHEED-Untersuchungen auf eine Art zweidimensionalen Wachstumsmodus hin. Im Verlauf
des Schichtwachstums, mit ansteigender Schichtdicke, verkleinern sich diese Bereiche gleicher
Höhe und der Wachstumsmodus geht in ein dreidimensionales Inselwachstum über.
Vergleicht man die AFM-Aufnahmen beider Schichtoberﬂächen (vgl. Abb. 4.5 (c) und (f)),
zeigt sich, dass beide Oberﬂächen eine dreidimensionale Struktur aus Inseln aufweisen. Die In-
seln der bei T ≈ 800 ◦C gewachsenen Schicht haben jedoch eine größere Ausdehnung als die der
bei T ≈ 620 ◦C deponierten Schicht. Die RMS-Rauigkeit ist bei der höheren Wachstumstem-
peratur hingegen mit ca. 13 nm etwas größer als bei der niedrigeren Wachstumstemperatur
mit ca. 11 nm.
Epitaktische Ausrichtung von Substrat und Schicht
Einkristalline Zinkoxidschichten, die auf (0001)-Saphirsubstraten aufgewachsen werden,
haben im Normalfall parallel ausgerichtete c-Achsen, d. h. es besteht folgende epitaktische
Beziehung in Bezug auf die Kristallrichtung senkrecht zur Oberﬂäche zwischen Schicht und
Substrat: (0001)ZnO//(0001)Saphir. Zusätzlich können die Dünnschichten in der Ebene um die
c-Achse gegeneinander verdreht aufgewachsen sein. Dabei kommen verschiedene Orientierun-
gen vor (vgl. z. B. [252]). In den meisten Fällen sind die hexagonalen Gitter in der Ebene dann
um 30◦ gegeneinander verdreht [35].
Bei den von uns konventionell aufgewachsenen Zinkoxidschichten ist die parallele Ausrich-
tung der c-Achsen von Substrat und Schicht ebenfalls zu beobachten. Bei der epitaktischen
Ausrichtung innerhalb der Ebene ergibt sich eine Abhängigkeit von der Wachstumstempera-
tur. Aufschluss über die Verdrehung der hexagonalen Kristallgitter gegeneinander liefert die
RHEED-Untersuchung. Zur Erläuterung des Sachverhaltes sind in Abbildung 4.6 RHEED-
Aufnahmen von Substrat und einer bei einer Temperatur von 620 ◦C gewachsenen Zinkoxid-
schicht aus verschiedenen Kristallrichtungen mit zugehörigem Verlauf der Intensität gezeigt.
In Teil (a) und (b) sowie (d) und (e) sind RHEED-Aufnahmen eines (0001)-Saphirsubstrats
bzw. einer Zinkoxidschicht bei einer Substrattemperatur von T ≈ 620 ◦C gezeigt. Das RHEED-
Beugungsbild in Teil (a) bzw. (d) der Abbildung ist mit dem einfallenden Elektronenstrahl aus
der [1210]-Richtung des Saphirsubstrats aufgenommen, Teil (b) bzw. (d) hingegen wurde mit
einfallendem Elektronenstrahl aus der [1100]-Richtung des Saphirsubstrates aufgenommen.
Dafür wurde die Probe in der Ebene um 30◦ um die c-Achse gedreht. Wie bei sechs zähli-
ger Kristallsymmetrie üblich, wiederholt sich das RHEED-Beugungsbild alle 60◦. Abbildung
4.6 (c) bzw. (f) zeigt anhand des horizontalen Verlaufs der RHEED-Intensität die Abstände
der RHEED-Reﬂexe. Der Ort, an dem die Intensitätsproﬁle aufgenommen wurden, ist über
farbige Balken in der jeweiligen RHEED-Aufnahme markiert. Bei dieser Temperatur wächst
das hexagonale Gitter von Zinkoxid um 30◦ gedreht gegenüber dem hexagonalen Gitter des
Saphirsubstrats auf. Darüber hinaus ist in den RHEED-Aufnahmen zu erkennen, dass bei der
Temperatur von T ≈ 620 ◦C geringe Anteile der Schicht nicht in der Ebene gedreht aufgewach-
sen sind (vgl. gelbe Markierung). Dies ist bei einer Wachstumstemperatur von T ≈ 800 ◦C
nicht zu beobachten.
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Abbildung 4.6: Epitaktische Beziehungen zwischen Zinkoxidschicht und (0001)-Saphirsubstrat in-
nerhalb der Schichtebene. RHEED-Aufnahmen eines (0001)-Saphirsubstrats bei einer Temperatur von
T ≈ 620 ◦C (a) bei einfallendem Elektronenstrahl aus der [1210]-Richtung und (b) nach Drehung um
30◦ um die c-Achse mit einfallendem Elektronenstrahl aus der [1100]-Richtung sowie (c) Intensitäts-
proﬁl mit Angaben zu den Abständen der RHEED-Reﬂexe. RHEED-Aufnahmen einer Zinkoxidschicht
nach Abschluss der Ablation von 2340 Laserpulsen mit einer Frequenz von 3Hz bei einer Temperatur
von T ≈ 620 ◦C, einer Energiedichte von ET ≈ 2, 1 Jcm2 sowie einem Sauerstoﬀhintergrunddruck von
P (O2) = 6Pa (d) unter einfallendem Elektronenstrahl aus der [1100]-Richtung und (e) nach Drehung
um 30◦ um die c-Achse unter einfallendem Elektronenstrahl aus der [2110]-Richtung sowie (f) Intensi-
tätsproﬁl mit Angaben zu den Abständen der RHEED-Reﬂexe. Die Schicht ist in folgender epitaktischer
Beziehung auf das Substrat aufgewachsen: [1100]ZnO//[1210]Saphir. Bei dieser Wachstumstemperatur
sind geringe Anteile der Schicht innerhalb der Ebene nicht verdreht, d. h. in der epitaktischen Beziehung
[1210]ZnO//[1210]Saphir, aufgewachsen (zu erkennen in den gelb markierten Bereichen).
Im Gegensatz zu den hohen Wachstumstemperaturen zwischen T ≈ 620 ◦C und T ≈
800 ◦C wachsen unsere Zinkoxidschichten bei den niedrigeren Substrattemperaturen zwischen
T ≈ 110 ◦C und T ≈ 455 ◦C in einer anderen Beziehung in der Ebene zwischen Substrat
und Schicht auf. Während die Schichten bei hohen Wachstumstemperaturen in Bezug auf
die Kristallstruktur innerhalb der Ebene um 30◦ gedreht in der epitaktischen Orientierung
[1100]ZnO//[1210]Saphir aufwachsen, wachsen die Schichten bei niedrigen Temperaturen in glei-
cher Beziehung innerhalb der Ebene zum Substrat, d. h. in der epitaktischen Orientierung
[1210]ZnO//[1210]Saphir, auf.
Die Gitterfehlanpassung zwischen Saphir und Zinkoxid bei paralleler Ausrichtung der a-
Achsen beträgt ca. 32%. Durch die Rotation um einen Winkel von 30◦ verringert sich die
Gitterfehlanpassung innerhalb der Ebene auf 18%. Die Rotation kommt zustande, weil sich
das Zinkoxidgitter am Sauerstoﬀuntergitter der Saphirkristallstruktur ausrichtet. Die Ausrich-
tung wird durch die Sauerstoﬀterminierung der Substratoberﬂäche begünstigt [253]. Mögliche
Ursache für die von der Wachstumstemperatur abhängigen unterschiedlichen epitaktischen
Ausrichtungen der Gitter ist die höhere Beweglichkeit der Materialeinheiten auf der Oberﬂä-
che, die ein Andocken an das Sauerstoﬀuntergitter des Substrates vereinfacht.
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4.1.1.4 Zusammenfassung und optimale Wachstumsbedingungen
Nachfolgend sind die optimalen Wachstumsbedingungen sowie die Ergebnisse der strukturel-
len Charakterisierung zusammenfassend dargestellt. Außerdem werden die elektrischen Eigen-
schaften der Schichten diskutiert.
Optimale Wachstumsbedingungen
Insgesamt haben die durchgeführten Untersuchungen für unsere Umgebungsbedingungen
für das konventionelle Wachstum von Zinkoxid auf (0001)-Saphir mit der in-situ RHEED-
PLD-Anlage Folgendes ergeben: Der optimale Sauerstoﬀhintergrunddruck liegt bei einem
Wert von P (O2) = 6Pa, für die Laserenergiedichte auf der Targetoberﬂäche ergibt sich der
Bereich zwischen 1, 8 Jcm2 ≤ ET ≤ 2, 1 Jcm2 und die Wachstumstemperatur liegt bei einem
Wert von T ≈ 450 ◦C. Bei diesen Parametern wachsen die Zinkoxiddünnschichten kristallin
in der Wachstumsart des dreidimensionalen Inselwachstums auf. Durch die Optimierung der
Parameter wurde die Rauigkeit von 100 nm auf 2 nm reduziert. Die Schichten weisen keine ver-
drehten Kristallite oder polykristallinen Anteile auf und sind frei von Rissen. Die strukturelle
Qualität der Schichten ist gut (vgl. dazu auch Abbildung 4.7).
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Abbildung 4.7: Untersuchungen zur strukturellen Qualität von Zinkoxiddünnschichten, gewachsen
auf (0001)-Saphir bei für die kontinuierliche Deposition optimierten Bedingungen. Für die Deposition
der Schichten wurden 2340 Laserpulse mit einer Frequenz von 3Hz bei einer Wachstumstempera-
tur von T ≈ 450 ◦C und einem Sauerstoﬀhintergrunddruck von P (O2) = 6Pa ablatiert. (a) AFM-
und (b) REM-Aufnahme der Oberﬂäche einer Zinkoxidschicht, gewachsen mit einer Energiedichte von
ET = 1, 8 Jcm2 bzw. ET = 2, 1
J
cm2 . (c) θ-2θ-XRD-Messung einer Zinkoxidschicht, gewachsen mit einer
Energiedichte von ET = 1, 8 Jcm2 . (d) und (e) RHEED-Aufnahmen einer Zinkoxidschicht, gewachsen
bei einer Energiedichte von ET = 2, 1 Jcm2 . Zwischen den beiden RHEED-Aufnahmen wurde die Dünn-
schicht um 30◦ um die c-Achse rotiert.
In Abbildung 4.7 (a) und (b) sind AFM- bzw REM-Aufnahmen der Oberﬂächen der bei
Energiedichten von ET = 1, 8 Jcm2 bzw. ET = 2, 1
J
cm2 gewachsenen Zinkoxidschichten gezeigt.
Beide Schichten zeigen Oberﬂächen mit dreidimensionaler Struktur bestehend aus miteinan-
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der verbundenen Inseln. Die RMS-Rauigkeiten liegen bei 2 nm. Betrachtet man die RHEED-
Beugungsbilder nach Abschluss des Wachstums, zeigt sich jeweils nach Rotation von 30◦ um
die c-Achse der Schicht ein symmetrisches Beugungsmuster (vgl. Abb. 4.7 (d) und (e)). Bei
einer Drehung von 60◦ ergibt sich entsprechend der hexagonalen (sechszähligen) Symmetrie
jeweils das identische Beugungsmuster.
Die θ-2θ-Röntgenmessungen (vgl. Abb. 4.7 (c)) zeigen deutlich die (000l)-Peaks des Al2O3-
Substrates und der Zinkoxiddünnschicht. Die c-Achsen des Saphirsubstrats und der aufgewach-
senen Zinkoxidschichten sind parallel ausgerichtet. Die epitaktische Beziehung innerhalb der
Ebene zwischen den Kristallstrukturen der Substrate und der Dünnschichten ist temperatur-
abhängig. Bei der Wachstumstemperatur von T ≈ 450 ◦C wachsen die Zinkoxidschichten in
gleicher Orientierung innerhalb der Ebene zum Substrat, d. h. in der epitaktischen Orientie-
rung [1210]ZnO//[1210]Saphir auf.
Elektrische Eigenschaften
Unter den für konventionelles Wachstum optimierten Bedingungen sind die deponierten
Zinkoxiddünnschichten einkristallin und orientiert in guter struktureller Qualität aufgewach-
sen. Unsere Zinkoxidschichten sind n-halbleitend. Die elektrische Vermessung der Zinkoxid-
schichten bestätigt die Ergebnisse der strukturellen Untersuchung. Die bei einer Energiedichte
von ET = 2, 1 Jcm2 , einem Sauerstoﬀhintergrunddruck von P (O2) = 6Pa und einer Substrat-
temperatur von T ≈ 450 ◦C gewachsene Schicht hat bei Raumtemperatur die höchste Hall-
Beweglichkeit der konventionell deponierten Schichten (vgl. auch [251]). Diese wurde über eine
elektrische Vermessung mit der Van-der-Pauw-Methode zu µ = 30 cm2Vs bestimmt.
In der Literatur ﬁndet man eine weite Streuung der Hall-Beweglichkeiten µ und der La-
dungsträgerkonzentrationen n von polykristallinen gesinterten Proben, aufgewachsenen Dünn-
schichten und gezüchteten Einkristallen aus Zinkoxid (vgl. z. B. [35, 38, 39, 254]). Undotiertes
Zinkoxid weist Ladungsträgerkonzentrationen in Größenordnungen von ca. n = 7 · 1013 cm−3
für gezüchtete Einkristalle bis hin zu Werten von ca. n = 2, 0 · 1021 cm−3 für mittels der HF-
Magnetron-Sputter-Technik gewachsene Schichten auf [35, 39, 255]. Die Hall-Beweglichkeiten
bei Raumtemperatur reichen zwar hinauf bis zu Werten von über µ = 400 cm2Vs [252], für
konventionell gewachsene Schichten liegt diese aber meist unterhalb von 100 cm2Vs [256].
In [256] wurden nicht-konventionell in einem mehrstuﬁgen Prozess Zinkoxidschichten auf
c-plane-Saphirsubstrate mit der Methode der gepulsten Laserdeposition aufgewachsen. Die
Proben mit den hohen Beweglichkeiten (115 cm2Vs bis 155
cm2
Vs bei 300K) hatten geringe Ver-
setzungsdichten und zeigten atomar glatte Oberﬂächen mit Korngrößen zwischen 0, 5m und
1m. Die Zinkoxidschichten, die als Ausgangspunkt in einem einstuﬁgen PLD-Prozess auf-
gewachsen wurden, zeigten höhere Versetzungsdichten, Korngrößen von 200 nm bis 300 nm
und Hall-Beweglichkeiten von 30 cm2Vs [35]. Diese Hall-Beweglichkeiten entsprechen den Hall-
Beweglichkeiten der von uns unter optimierten Bedingungen konventionell deponierten Zink-
oxiddünnschichten.1
Die Ladungsträgerkonzentration bei Raumtemperatur unserer optimierten, konventionell
gewachsenen Zinkoxidschichten liegt mit n = 4, 5 · 1018 cm−3 [251] im Bereich der in der
einschlägigen Literatur berichteten Werte [35], ist jedoch deutlich größer als der bei den kon-
ventionell deponierten Zinkoxidschichten in [256] angegebene Wert von n = 5, 0 · 1017 cm−3.
1Zur Abhängigkeit der Hall-Beweglichkeit von der lateralen Korngröße von auf Saphirsubstraten deponier-
tem Zinkoxid siehe auch [252].
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Mögliche Ursache für die hohe Dichte an Ladungsträgern ist die Diﬀusion von Aluminiumionen
des Substrates in die Zinkoxiddünnschicht. Die Aluminiumionen fungieren dort als Donatoren.
In [257] wurden, bedingt durch die thermische Diﬀusion von Aluminiumionen des Substrates
in die Schicht, Ladungsträgerdichten in der Größenordnung von n > 1018 cm−3 beobachtet.
Bewusst mit Aluminium dotierte Zinkoxidschichten können Ladungsträgerkonzentrationen in
der Größenordnung von n > 1020 cm−3 erreichen [258]. Der Eﬀekt der Diﬀusion von Alumini-
um aus dem Substrat in die Zinkoxidschicht kann durch eine auf das Substrat aufgewachsene
Zwischenschicht (z. B. aus Magnesiumoxid) vermieden werden (vgl. z. B. [256,259]).
Fazit
Die Qualität der bei optimalen Bedingungen mit konventionellen Wachstumsmethoden
deponierten Zinkoxidschichten ist gut, aber nicht ideal für den Einsatz in Mehrlagenbauele-
menten. Daher wurden in Bezug auf das Wachstum andere, innovativere Konzepte verfolgt,
auf die nachfolgend eingegangen wird.
Die obigen Untersuchungen des konventionellen Wachstums liefern Anhaltspunkte für die
Verbesserung der Qualität der Dünnschichten. Zum einen deuten die in der in-situ RHEED-
Charakterisierung unter bestimmten Bedingungen beobachtbaren columnaren Reﬂexe auf an-
fängliches anteiliges zweidimensionales Wachstum hin. Zum anderen gibt die Beobachtung der
Vergrößerung der Inseln an der Schichtoberﬂäche bei niedrigerem Sauerstoﬀhintergrunddruck
und höherer Substrattemperatur, hervorgerufen durch die höhere Beweglichkeit der modularen
Einheiten, Hinweise für die Entwicklung neuer innovativer Konzepte.
4.1.2 Innovatives Wachstum von Zinkoxid
Eine sehr gute strukturelle Qualität der Dünnschichten ist die Voraussetzung für die p-
Dotierung von Zinkoxid sowie den Einsatz in Mehrlagenbauelementen. Über die Anwendung
innovativer Wachstumstechniken und Prozesse ist eine Verringerung der Versetzungsdichte
und eine Verbesserung der Materialqualität möglich. Gemeinsam mit der Stabilisierung der
Dopanden ist dies ein Weg, eine reproduzierbare, hinreichende und stabile p-Dotierung von
Zinkoxiddünnschichten zu erreichen [260]. Darüber hinaus ermöglicht die verbesserte Qualität
der gewachsenen Schichten einen Fortschritt für den Einsatz der Schichten in Mehrlagenbau-
elementen.
Dünnschichten, die in einem zweidimensionalen Wachstumsmodus aufwachsen, haben die
beste strukturelle Qualität. Die auf (0001)-Saphirsubstrate konventionell deponierten Zink-
oxidschichten wachsen im Modus des dreidimensionalen Inselwachstums auf. Insbesondere
die hohe Gitterfehlanpassung von 32% (bzw. 18% bei Rotation der Kristallstrukturen um
30◦ in der Ebene) ist für zweidimensionales Dünnschichtwachstum nachteilig. Daher wird im
Rahmen dieser Arbeit zum einen versucht, über eine Verringerung der Gitterfehlanpassung
eine Verringerung der Versetzungsdichte und eine Verbesserung der Dünnschichtqualität zu
erreichen. Zum anderen wird versucht, über die Anwendung einer modernen Wachstums-
technik bei der gepulsten Laserdeposition, unter Verwendung der in-situ Hochdruck-RHEED-
Charakterisierung, zweidimensionales Wachstum von Zinkoxid bei Wachstumsbedingungen zu
erzwingen, bei denen normalerweise dreidimensionales Wachstum vorherrscht.
In den nachfolgenden Abschnitten werden die Untersuchungen zu innovativen Konzepten
zum Wachstum von Zinkoxid vorgestellt. Zunächst wird auf die Verringerung der Gitterfehl-
anpassung mittels des Wachstums von gitterangepassten ScAlMgO4-Schichten eingegangen,
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anschließend wird das Wachstum von Zinkoxid auf Saphir mit der innovativen Methode der
PLID-(pulsed laser interval depostion-)Methode beschrieben. Abschließend wird die Erzwin-
gung zweidimensionalen Wachstums von Zinkoxid durch den Einsatz der PLID-Methode für
das Wachstum auf gitterangepassten GaN/Saphir vorgestellt.
4.1.2.1 Verringerung der Gitterfehlanpassung / ScAlMgO4-Schichten
Zur Verringerung der Gitterfehlanpassung zwischen Substrat und Dünnschicht kann entweder
die Gitterkonstante der Schicht oder die des Substrats angepasst werden.
Die Änderung der Gitterkonstante der Dünnschicht kann z. B. über die Dotierung mit
anderen Materialien erfolgen. Dabei ist zu beachten, dass mit der Eindotierung auch eine
Veränderung der Materialeigenschaften verbunden ist, die möglicherweise die Eigenschaften
des Materials derart verändert, dass es für die angedachten Anwendungen nicht mehr geeignet
ist. Für die Verringerung der Gitterfehlanpassung über die Veränderung der Gitterkonstanten
des Materials der Dünnschicht bietet sich bei Zinkoxid die Legierung MgxZn1−xO an. Je nach
Magnesiumanteil der Verbindung ist die Kristallstruktur hexagonal (x ≤ 0, 4) oder kubisch
(x ≥ 0, 6) [36]. Dieser Ansatz hat mehrere Nachteile. Zum einen ändert sich mit der Dotie-
rung die Bandlücke und damit verändern sich die Eigenschaften des Materials, zum anderen
haben die Materialien Magnesiumoxid und Zinkoxid unterschiedliche Kristallstrukturen, was
zu metastabilen Phasen bei der Kombination führen kann. Beim Wachstum der Legierung
mit der Methode der gepulsten Laserdeposition kommt ein weiterer Nachteil hinzu: Durch die
deutlich unterschiedlichen Schmelzpunkte von Magnesium- und Zinkoxid wird die Bildung von
Droplets während der Deposition begünstigt. Es wurden sowohl hexagonale als auch kubische
MgxZn1−xO-Schichten mit x = 0, 2, x = 0, 6 und x = 0, 8 aufgewachsen.2 Aus den zuvor
genannten Gründen wurde dieser Ansatz nicht weiter verfolgt.
Die Änderung der Gitterkonstanten beim Substrat ist über die Verwendung eines anderen
Substratmaterials möglich (sofern dieses in ausreichender Menge und Qualität vorhanden ist)
oder über das Wachstum von Gitteranpassungschichten auf einem herkömmlichen Substrat
wie z. B. Saphir. Für eine Übersicht über mögliche Substratmaterialien sei auf [35] verwiesen.
In der einschlägigen Literatur ﬁnden sich für das Wachstum von Zinkoxid verschiedene Veröf-
fentlichungen, bei denen Zwischenschichten zur Verbesserung der Zinkoxidschichten verwendet
wurden (vgl. z. B. [256,259,261,262]).
Im Rahmen dieser Arbeit wurde erstmals versucht, Scandiummagnesiumaluminiumoxid
(ScAlMgO4) als Gitteranpassungsschicht auf (0001)-Saphirsubstrate aufzuwachsen. Das Ma-
terial ScAlMgO4 ist als Zwischenschicht interessant, da es eine sehr geringe Gitterfehlanpas-
sung zu Zinkoxid innerhalb der ab-Ebene aufweist. In [24] wurde berichtet, dass es erstmals
gelungen ist, auf Substraten aus (0001)-ScAlMgO4 mittels p-dotiertem Zinkoxid eine blaue
Leuchtdiode basierend auf einem p-i-n-Übergang herzustellen. Die Zinkoxidschichten wurden
mit der Methode der gepulsten Laserdeposition mit angeschlossener in-situ RHEED-Charak-
terisierung gewachsen. Die p-Dotierung wurde in erster Linie über eine Qualitätsverbesserung
der Dünnschichten durch den Modus des zweidimensionalen Lagenwachstum auf den annäh-
rend gitterangepassten Substraten möglich.
Da ScAlMgO4-Substrate nicht in ausreichender Menge und Qualität kommerziell verfügbar
sind, wird im Rahmen dieser Arbeit untersucht, ob sich das Material ScAlMgO4 als Schicht
2Für Details zu dem Wachstum sei an dieser Stelle auf [176,240] verwiesen.
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zur Gitteranpassung auf Saphirsubstrate in ausreichender Qualität aufwachsen lässt. In den
nachfolgenden Abschnitten ist die Untersuchung des Wachstums der Schichten aus ScAlMgO4
beschrieben.
Kristallstruktur
Das Material ScAlMgO4 kristallisiert in der YbFe2O4-Struktur mit folgendenden Gitter-
konstanten: a = 3, 236(1) (hexagonal) und c = 25, 15(1) [203]. Die YbFe2O4-Struktur ist
trigonal und wird durch die Raumgruppe R3m beschrieben [263]. Die Struktur besteht in
(0001)-Richtung aus einer Stapelfolge von (Mg,Al)Ox- und ScOy-Lagen [264]. Dabei sind die
Sauerstoﬃonen näherungsweise in einer Art dichtester Kugelpackung angeordnet.
Als Substratmaterial wurde ScAlMgO4 zunächst für das Wachstum von GaN vorgeschlagen
und eingesetzt [204]. Hergestellt werden die Einkristallsubstrate mit der Czochralski-Methode.
Die thermischen Ausdehnungskoeﬃzienten betragen 6, 2 × 10−6/◦C in Richtung der a-Achse
und 12, 2× 10−6/◦C in Richtung der c-Achse. Die Gitterfehlanpassung zu Zinkoxid beträgt in
der Ebene ∆aa = 0, 09%.
Stand der Forschung
In [265] wird berichtet, dass beim Wachstum von Zinkoxid durch die Verwendung von
(0001)-ScAlMgO4 als Substratmaterial eine deutliche Verbesserung der strukturellen, elektri-
schen und optischen Eigenschaften der Schichten erreicht wurde. Im Gegensatz zu den Schich-
ten, die auf Saphir gewachsen wurden, waren die Schichten auf den ScAlMgO4-Substraten
zweidimensional gewachsen und wiesen neben einer wesentlich glatteren Oberﬂäche auch in
den elektrischen Eigenschaften eine hohe Beweglichkeit von  ≈ 100 cm2Vs bei einer niedrigen
Ladungsträgerkonzentration von n ≈ 1015 1cm3 auf. Diese Eigenschaften der Dünnschichten
boten einen idealen Ausgangspunkt für eine p-Dotierung von Zinkoxid.
In [24] wird berichtet, dass auf ScAlMgO4-Substraten mittels gepulster Laserdepositi-
on eine violette Leuchtdiode auf der Basis von Zinkoxid realisiert und charakterisiert wur-
de. Über Anwendung der RTM-(repeated temperature modulation) Wachstumstechnik wur-
de p-Dotierung erreicht, indem Stickstoﬀ bei zweidimensionalem Wachstum mit niedrigerer
Temperatur eingebaut wurde. Für die Herstellung der Leuchtdiode wurde auf einer Zink-
oxidzwischenschicht mittels zweidimensionalem Lagenwachstum, kontrolliert über die in-situ
RHEED-Technik, ein p-i-n-Übergang aus Zinkoxid mit atomar glatten Grenzﬂächen aufge-
bracht.
Vorbereitung des Schichtwachstums
Im Rahmen dieser Arbeit wurden zunächst geeignete Targets für das Wachstum der
ScAlMgO4-Dünnschichten gefertigt. Da es den fertigen Stoﬀ nicht zu kaufen gab, wurden
die ScAlMgO4-Targets aus den einzelnen Verbindungen Al2O3, MgO und Sc2O3 hergestellt.
Die Herstellung der Targets und deren Optimierung ist ausführlich in Abschnitt 3.1.4 be-
schrieben. Das unter optimalen Bedingungen gefertigte Target ist für die Verwendung bei der
gepulsten Laserdepostion geeignet, besteht laut Analyse der Röntgendaten aus polykristalli-
nen ScAlMgO4 und weist eine Dichte von 91% in Bezug auf die Einkristalldichte auf.
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Als Substrat wurde (0001)-Saphir verwendet. Es wurden sowohl unvorbehandelte, d. h.
polierte Substrate als auch vorbehandelte Substrate mit einheitlich terminierter atomar glatter
Oberﬂäche eingesetzt (vgl. Abschnitt 3.2.6).
Als weitere Vorbereitung und als Ausgangspunkt für das eigentliche Wachstum der Schich-
ten aus ScAlMgO4 wurde die optische Ausdehnung der Plasmakeule bei verschiedenen Lase-
renergiedichten und Sauerstoﬀhintergrunddrücken angeschaut, fotograﬁert und ausgewertet.
In Abbildung 4.8 (a) und (b) sind beispielhaft zwei Fotograﬁen von ScAlMgO4-Plasma-
keulen gezeigt, aufgenommen bei einem Sauerstoﬀhintergrunddruck von P (O2) = 2Pa bzw.
P (O2) = 8Pa und einer Laserenergiedichte von ET = 1, 8 Jcm2 bzw. ET = 2, 1
J
cm2 . Es ist
deutlich zu erkennen, dass eine Plasmakeule existiert und Material vom Target abgetragen
wird. Außerdem war zu beobachten, dass Ausprägung und Form der Plasmakeule deutlich von
den Parametern Laserenergiedichte und Sauerstoﬀhintergrunddruck abhängig sind.
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Abbildung 4.8: Untersuchungen des Wachstums des Materials ScAlMgO4 in Hinblick auf den Einsatz
als Gitteranpassungsschicht für Zinkoxid (vgl. auch [174]). Fotograﬁen der Plasmakeule bei unterschied-
lichem Sauerstoﬀhintergrunddruck bzw. unterschiedlicher Laserenergiedichte von (a) P (O2) = 2Pa;
ET = 1, 8 Jcm2 und (b) P (O2) = 8Pa; ET = 2, 1
J
cm2 . Es ist deutlich die unterschiedliche Ausprägung
und Ausdehnung der Plasmakeule bei den verschiedenen Parametern zu erkennen. (c)-(f) AFM- und
RHEED-Aufnahmen einer ScAlMgO4-Schicht, gewachsen mit 20.000 Laserpulsen bei einer Frequenz
von f = 10Hz, einer Laserenergiedichte von ET = 1, 8 Jcm2 , einem Sauerstoﬀhintergrunddruck von
P (O2) = 4Pa und einer Temperatur von T = 800 ◦C: (c) Rastermikroskopieaufnahme der Oberﬂäche.
Es ist eine körnige, raue Oberﬂäche zu erkennen. Die RMS-Rauigkeit, ermittelt auf einer Größe von
10m × 10m, beträgt ca. 10 nm. RHEED-Aufnahmen (d) des Substrats und der ScAlMgO4-Dünn-
schicht (e) nach ca. 100 Laserpulsen und (f) nach Abschluss des Wachstums (20.000 Laserpulse). In
den RHEED-Aufnahmen ist deutlich der Übergang vom kristallinen Beugungsbild des Substrats mit
punktförmigen Reﬂexen bzw. zu schmalen vertikalen Streifen verlängerten Reﬂexen des ersten Laue-
Kreises auf diﬀus leuchtende RHEED-Aufnahmen, die amorphes Wachstum der ScAlMgO4-Schicht
bedeuten, zu erkennen.
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Wachstum von ScAlMgO4
Bei verschiedenen Laserenergien zwischen ET = 1, 8 Jcm2 und ET = 2, 1
J
cm2 , Sauerstoﬀ-
hintergrunddrücken von P (O2) = 3, 4, 5, 7 und 8Pa, Frequenzen von f = 3Hz und f = 10Hz
sowie Temperaturen zwischen T = 680 ◦C und T = 830 ◦C wurde mit verschiedenen Targets
auf vor- und unvorbehandelten Substraten das Material ScAlMgO4 mit pro Schicht bis zu
20.000 Laserpulsen ablatiert.
Abbildung 4.8 (c) - (f) zeigt beispielhaft eine AFM-Aufnahme der Oberﬂäche sowie ver-
schiedene in-situ RHEED-Beugungsbilder, die während des Wachstums einer ScAlMgO4-
Dünnschicht aufgenommen wurden. Auf der AFM-Aufnahme (vgl. Abbildung 4.8 (c)) ist
eine raue, körnige Oberﬂäche zu erkennen. Die RMS-Rauigkeit der Schicht, ermittelt aus
einer Fläche der Größe 10m × 10m, beträgt ca. 10 nm. Betrachtet man den Einﬂuss der
Wachstumsparameter auf die Rauigkeit der gewachsenen Schichten, führten die niedrigeren
Wachstumstemperaturen, die niedrigeren Sauerstoﬀhintergrunddrücke und die höheren Ener-
giedichten zu glatteren Oberﬂächen der Schichten.
Betrachtet man die RHEED-Untersuchungen, ergibt sich folgendes Bild: In Abbildung
4.8 (d)-(f) sind, da sich die RHEED-Daten der einzelnen Dünnschichten nicht signiﬁkant
unterscheiden, beispielhaft RHEED-Bilder, aufgenommen während des Wachstums einer der
Schichten, dargestellt. Diese wurde mit 20.000 Laserpulsen bei einer Frequenz von f = 10Hz,
einer Laserenergiedichte von ET = 1, 8 Jcm2 , einem Sauerstoﬀhintergrunddruck von P (O2) =
4Pa und einer Temperatur von T = 800 ◦C gewachsen. Die RHEED-Beugungsbilder zeigen die
Oberﬂäche des Al2O3-Substrates (Abb. 4.8 (d)), der ScAlMgO4-Schicht nach 100 Laserpulsen
(Abb. 4.8 (e)) bzw. nach Abschluss des Wachstum nach 20.000 Laserpulsen (Abb. 4.8 (f)).
Das RHEED-Beugungsbild des Substrates zeigt die einkristalline Struktur über die Reﬂexe
des Laue-Kreises als scharfe Punkte bzw. Streifen sowie Kikuchi-Linien. Bereits nach 100 ab-
latierten Laserpulsen ist auf dem RHEED-Bild kein Beugungsmuster, sondern nur ein diﬀuses
Leuchten zu erkennen. Dies ändert sich bis zum Ende des Wachstums nach 20.000 Laser-
pulsen nicht. Dies bedeutet, dass die ScAlMgO4-Schichten nicht kristallin, sondern amorph
aufgewachsen sind. Mit Röntgendiﬀraktometrie aufgenommene θ-2θ-Messungen bestätigen,
dass überwiegend amorphes ScAlMgO4 aufgewachsen ist.3
Fazit und Ausblick
Zusammenfassend lässt sich sagen, dass mit der Geometrie unserer Anlage, insbesondere
durch den relativ großen Abstand zwischen Target und Substrat und die auf etwas über
800 ◦C begrenzte Wachstumstemperatur sowie dem zur Verdampfung des Targetmaterials
eingesetzten Excimer-Laser mit einer Wellenlänge von 248 nm, es für uns mit den derzeitigen
technischen Ausstattungen nicht möglich ist, kristallines ScAlMgO4 in ausreichender Quali-
tät aufzuwachsen, um dieses als Anpassungsschicht für das zweidimensionale Wachstum von
Zinkoxid einzusetzen.
Da die Züchtung von ScAlMgO4-Substraten Gegenstand aktueller Forschung ist [266] und
diese bis zum heutigen Zeitpunkt nicht in ausreichender Menge und Qualität kommerziell
erhältlich sind, bleibt der Ansatz des Wachstums einer Gitteranpassungsschicht insbesondere
mit anderer PLD-Geometrie sowie der Verwendung eines Ablationslasers mit anderer Wellen-
3In den θ-2θ-Messungen ist andeutungsweise nur ein Reﬂex zu erkennen, der polykristallinem ScAlMgO4
zugeordnet werden kann. Für Details zu den Diﬀraktometriemessungen vergleiche auch [174].
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länge vielversprechend. Aus der Analyse des Inhalts von [203] sowie [267] ergeben sich weitere
Materialien, die aus Sicht der Gitterkonstanten und der Kristallstruktur als Gitteranpassungs-
schichten oder Substrate für Zinkoxid in Frage kommen (vgl. Tabelle 4.1).
Material a-Gitterkonstante
ZnO 0, 32498 nm
ScAlMgO4 0, 3236(1) nm
ScAlZnO4 0, 3242(1) nm
ScAlCoO4 0, 3247(1) nm
ScAlMnO4 0, 3260(1) nm
Tabelle 4.1: Mögliche Gitteranpassungsschichten für Zinkoxid
Als wir mit den Arbeiten zum Wachstum von ScAlMgO4-Schichten im Jahr 2005 begon-
nen haben, gab es in der Literatur keine Veröﬀentlichungen zu diesem Thema. Es gibt aktuell
immer noch sehr wenige Veröﬀentlichungen über das Wachstum von ScAlMgO4. In [268]
wird aber über ﬂux-mediated Wachstum von ScAlMgO4 bei hohen Substrattemperaturen
mittels des Zusatzes von BiOx berichtet. Die hohen Wachstumstemperaturen wurden über
eine Laser-Substrat-Heizung erzeugt [269]. Über einen weiteren vielversprechenden Ansatz
zum Wachstum von ScAlMgO4-Schichten wird in [270, 271] berichtet. Dort wurde aus einer
amorph gewachsenen ScAlMgO4-Schicht über einen Temperprozess ex-situ nachträglich eine
Kristallisierung der Schicht erreicht. Anschließend wurde darauf Zinkoxid deponiert.
Im Rahmen dieser Arbeit wurden aus oben genannten Gründen andere Ansätze in Bezug
auf das Wachstum von Zinkoxid weiterverfolgt, über die im Folgenden berichtet wird.
4.1.2.2 Intervalldeposition von Zinkoxid
Der Ansatz, der im Rahmen dieser Arbeit verfolgt wird, um das Wachstum von qualitativ
hochwertigen Zinkoxiddünnschichten für die Verwendung in Mehrlagenbauelementen zu er-
reichen, ist das Erzwingen von zweidimensionalem Wachstum über die Wachstumstechnik.
Dafür wird die innovative Methode der pulsed laser interval deposition (PLID) eingesetzt.4
Bei der gepulsten Laserdeposition kann die Wachstumsart durch die Veränderung der
Depositionsbedingungen beeinﬂusst werden. Bei dieser Wachstumstechnik besteht eine zeitli-
che Trennung zwischen der Ablation bzw. Deposition des Materials und dem Wachstum der
Dünnschicht durch Rekristallisation. Daher gibt es die Möglichkeit, die Energie der einzelnen
Materialeinheiten auf der Substratoberﬂäche auch unabhängig von den Ablationsparametern
zu beeinﬂussen [13]. In [273] wurde durch bewusste Wachstumspausen eine Veränderung der
Anordnung des deponierten Materials auf der Substratoberﬂäche und damit eine Verbesserung
der Oberﬂächenqualität erreicht.
4Der Name PLID leitet sich aus dem Englischen von pulsed laser interval deposition ab, da die Deposition
in Intervallen erfolgt [272].
132 KAPITEL 4. ERGEBNISSE
Die PLID-Wachstumstechnik für die gepulste Laserdeposition wurde in [16] vorgestellt
und am homoepitaktischen Wachstum von SrTiO3 demonstriert. Mit der PLID-Methode ist
es möglich, zweidimensionales Lagenwachstum bei Depositionsbedingungen zu erreichen, bei
denen normalerweise dreidimensionales Wachstum vorherrschend ist [274]. Dieses wird über
die hohe Depositionsrate in Kombination mit Relaxationsphasen möglich. Dadurch wird die
hohe Übersättigung, die bei der gepulsten Laserdeposition vorherrscht, länger aufrechterhalten
und damit die mittlere Inselgröße während des Wachstums minimiert. Damit wird die Diﬀusion
der deponierten Materialeinheiten zwischen den Ebenen begünstigt und die Anlagerung von
Material außerhalb der Monolage minimiert [16].
Möglich wird der Einsatz der Methode durch die Verwendung der in-situ Hochdruck-
RHEED-Charakterisierung in Kombination mit der Wachstumstechnik der gepulsten Laserd-
eposition. Denn durch die Kontrolle des Wachstums über die RHEED-Intensitätsoszillationen
wird es möglich, in jedemWachstumsintervall die genaue Anzahl an Laserpulsen zu ablatieren,
die benötigt werden, um eine Lage an Einheitszellen des Materials aufzuwachsen. Durch die
Wachstumspause wird anschließend eine Anordnung der Materialeinheiten auf der Oberﬂäche
zu einer vollständigen Lage erreicht [275].
Homoepitaktisch ist es möglich, mit der Methode der gepulsten Laserdeposition Zinkoxid
in einem zweidimensionalen Wachstumsmodus zu deponieren [21]. Bei sehr geringer Gitter-
fehlanpassung ist dies auch heteroepitaktisch möglich [24]. Bisher führten Versuche, die PLID-
Methode beim Wachstum von Zinkoxid einzusetzen, zu keiner Verbesserung der Schichtquali-
tät (vgl. [276]). Auch bei hoher Gitterfehlanpassung zwischen Dünnschicht und Substrat kann
die PLID-Methode zu einer Verbesserung der Schichtqualität führen. In [277] wurde an einem
System aus Magnesiumoxid als Substratmaterial und Strontiumtitanat als Dünnschicht (zwi-
schen den beiden Materialien besteht eine Gitterfehlanpassung von 7, 9%) beobachtet, dass
durch die PLID-Methode bei der Heteroepitaxie die Wahrscheinlichkeit der Keimbildung in
der nächsthöheren Wachstumslage unterdrückt und damit das zweidimensionale Wachstum
verstärkt wird.
Im Rahmen dieser Arbeit wird daher zunächst mit der PLID-Methode Zinkoxid auf (0001)-
Saphirsubstrate aufgewachsen. Es wird untersucht, ob trotz der hohen Gitterfehlanpassung
eine Verstärkung des zweidimensionalen Wachstumsmodus und damit eine Verbesserung der
Schichtqualität erreicht werden kann. Anschließend wird das Wachstum von Zinkoxid mit der
PLID-Technik auf gitterangepasstem GaN/Saphir untersucht. Ausschnitte der Untersuchun-
gen sind in [278] veröﬀentlicht.
Intervalldeposition auf Saphir
In den nächsten Abschnitten wird die Bestimmung der Parameter für die Anwendung der
PLID-Methode beim Wachstum von Zinkoxid auf Saphir vorgestellt. Dazu wird anhand ei-
nes Pilotversuchs in-situ das Verhalten der RHEED-Intensität untersucht und interpretiert.
Darauf aufbauend werden zwei Schichten unter vergleichbaren Bedingungen aufgewachsen,
einmal mit der Technik der Intervalldeposition und zum anderen mit der Technik der kontinu-
ierlichen Deposition. Die Ergebnisse der Untersuchungen sind im Abschnitt Vergleich zwischen
Intervall- und kontinuierlicher Deposition dargestellt und ausführlich diskutiert.
Für die nachfolgenden Untersuchungen der Anwendung der PLID-Methode werden vorbe-
handelte Saphirsubstrate mit einheitlich terminierter atomar glatter stufenförmiger Oberﬂäche
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eingesetzt (vgl. Abschnitt 3.2.6). Für die Deposition kommt ein gesintertes, polykristallines
Target aus Zinkoxid mit einer Dichte von 95% in Bezug auf die Einkristalldichte zum Einsatz.
Bestimmung der Parameter für die Anwendung der PLID
Die Depositionsparameter Laserenergiedichte, Sauerstoﬀhintergrunddruck sowie Substrat-
temperatur werden so festgelegt, dass sie eine möglichst hohe Beweglichkeit der modularen
Materialeinheiten auf der Substratoberﬂäche ergeben. Unter Berücksichtigung der aus dem
konventionellen Wachstum von Zinkoxid gewonnenen Informationen wurde daher eine hohe
Laserenergiedichte von ET = 2, 1 Jcm2 , ein relativ niedriger Sauerstoﬀhintergrunddruck von
P (O2) = 2Pa und eine hohe Wachstumstemperatur von ca. T ≈ 800 ◦C verwendet.
Die weiteren für die Anwendung der Technik der Intervalldepostion zu bestimmenden
Parameter sind: Frequenz, Intervalldauer und Anzahl der Laserpulse. Diese werden anhand
des Wachstums einer Testschicht bestimmt. Dabei wird untersucht, ob RHEED-Intensitätsos-
zillationen zu Beginn des Wachstums zu beobachten sind. Gegebenenfalls wird die Anzahl der
Laserpulse pro Oszillation bestimmt. Außerdem wird das Relaxationsverhalten der RHEED-
Intensität bei Unterbrechung der Deposition analysiert.
In einem ersten Intervall werden zunächst 30 Laserpulse mit einer Frequenz von 5Hz ab-
latiert. Das Wachstum wird mit der Technik des in-situ-RHEED untersucht. Abbildung 4.9
zeigt in Teil (a), (b) und (c) RHEED-Aufnahmen des Substrats vor dem Wachstum sowie
der Dünnschicht während und nach Abschluss des Wachstums des ersten Intervalls. Auf der
RHEED-Aufnahme des Substrates sind die Reﬂexe der ersten Laue-Zone zu erkennen. Wäh-
rend des Wachstums wird die Intensität der Reﬂexe schwächer. In der Mitte des RHEED-
Bildes (vgl. Abb. 4.9 (c)) entsteht ein schwacher, stark verschmierter Leuchtpunkt.
Die Verläufe der Intensität des (0,0)-Reﬂexes sowie des (0,-1)-Reﬂexes sind in Abbildung
4.9 (d) und (e) gezeigt. Der Bereich, über den die Intensität gemittelt wird, ist über farbige
Ellipsen in Teil (a) der Abbildung markiert. Im Intensitätsverlauf des (0,0)-Reﬂexes ist eine
Art von Oszillation zu erkennen, wohingegen der Intensitätsverlauf des (0,-1)-Reﬂexes kei-
ne Oszillationen zeigt. Daher handelt es sich mit hoher Wahrscheinlichkeit um ein Artefakt
und nicht um eine durch Lagenwachstum hervorgerufene Intensitätsoszillation. Auch in den
nachfolgend deponierten Intervallen konnten keine eindeutig dem zweidimensionalen Wachs-
tum zuzuordnenden Oszillationen in der RHEED-Intensität beobachtet werden. Daher war
es nicht möglich, aus den RHEED-Untersuchungen die Anzahl der benötigten Laserpulse pro
Monolage zu bestimmen.
Um weitere Informationen für die Anwendung der PLID-Methode zu gewinnen, wurde
in den nächsten Schritten das Relaxationsverhalten der Oberﬂäche untersucht. In Abbildung
4.10 (a) ist der Verlauf der RHEED-Intensität des (0,0)-Reﬂexes während der Ablation von
20 Laserpulsen mit einer Frequenz von 2Hz gezeigt. Anfang und Ende der Deposition sind in
der Abbildung 4.10 (a) markiert. Nach der Ablation eines jeden Laserpulses ist in dem Inten-
sitätsverlauf ein deutlicher Anstieg und damit eine Relaxation der Oberﬂäche zu erkennen.
Durch die hohe Substrattemperatur hat das Material auf der Oberﬂäche eine hohe Beweg-
lichkeit und in Kombination mit der niedrigen Wachstumsfrequenz bleibt genügend Zeit, dass
sich das Material auf der Oberﬂäche ordnet.
Als abschließender Test für die Anwendung der PLID-Methode wird eine Sequenz von
drei Wachstumsintervallen, welche mit hoher Depositionsgeschwindigkeit unterbrochen von
Wachstumspausen aufgebracht wurden, untersucht. In Abbildung 4.10 (b) ist der Intensitäts-
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Abbildung 4.9: RHEED-Untersuchungen zur Intervalldeposition von Zinkoxid auf (0001)-Saphir im
Zusammenhang mit demWachstum des ersten Intervalls (direkt auf dem Substrat). RHEED-Aufnahme
des Substrates (a) sowie der Schicht während des Wachstums (b) und nach Abschluss des Wachstums
(c). Verlauf der RHEED-Intensität des direkt gespiegelten Strahls (d) und des (0,-1)-Reﬂexes (e).
Die Bereiche, in denen die gemittelte Intensität aufgenommen wurde, ist in der RHEED-Aufnahme
des Substrates markiert. RHEED-Oszillationen, die eindeutig dem zweidimensionalen Lagenwachstum
zugeordnet werden können, waren nicht zu beobachten.
verlauf des (0,0)-Reﬂexes gezeigt. In den drei Intervallen werden jeweils 10 Laserpulse mit
einer Frequenz von 10Hz ablatiert. Zwischen den Wachstumsintervallen hat die Oberﬂäche
ca. 60 s Zeit zur Relaxation, d. h. zur Reorganisation. In den Wachstumsintervallen ist ein
starker Abfall der RHEED-Intensität zu beobachten, was auf eine rauer werdende Oberﬂäche
hindeutet. In den Wachstumspausen hingegen steigt die RHEED-Intensität wieder an und
die Oberﬂäche der Schicht erholt sich bzw. wird deutlich glatter. Der Anstieg der Intensität
nach dem ersten Intervall bleibt unter dem ursprünglichen Wert zurück. Nach dem zweiten
und dritten gewachsenen Intervall erreicht die Intensität nahezu wieder den Intensitätswert
zu Beginn des Intervalls. Dabei erfolgt der Großteil der Erholung in den ersten 15 s−20 s nach
dem Wachstumsende. Die komplette Erholung dauert ca. 2min.
Abbildung 4.10 (c), (d) und (e) sind RHEED- und AFM-Aufnahmen, die im Anschluss an
das Wachstums aufgenommen wurden, gezeigt. Insgesamt wurden in unregelmäßigen Inter-
vallen ca. 186 Laserimpulse ablatiert. Die Dünnschicht wurde nach Abschluss des Wachstums
bei der maximal möglichen Temperatur für vier Stunden in einer Sauerstoﬀatmosphäre ge-
tempert. Die Aufnahme der RHEED-Beugungsbilder erfolgte im Hochvakuum im Anschluss
an die Abkühlung der Probe. Dafür wurde der Probenteller in der Ebene um 30◦ bzw. 60◦
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Abbildung 4.10: RHEED- und AFM-Untersuchungen zur Intervalldeposition von Zinkoxid auf Sa-
phir. Verlauf der RHEED-Intensität des (0,0)-Reﬂexes während der Ablation (a) eines Intervalls von
20 Laserpulsen mit einer Frequenz von 2Hz und (b) von drei Intervallen, bestehend aus jeweils 10
Laserpulsen mit einer Frequenz von 10Hz und einer Wachstumspause von 60 s. RHEED-Aufnahmen
nach dem Abschluss des Wachstums (186 Laserpulse) nach einer Drehung des Probentellers in der
Ebene um (c) 30◦ bzw. (d) 60◦. (e) AFM-Aufnahme der gewachsenen Dünnschicht.
gedreht. Auf den Aufnahmen sind länglich vertikal-ausgedehnte, verbundene Reﬂexe zu er-
kennen, die auf eine glatte, aber inselige Oberﬂächenstruktur hindeuten. Außerdem ist zu
erkennen, dass die Schicht um 30◦ in der Ebene zum Saphirsubstrat gedreht aufgewachsen ist.
Die AFM-Aufnahmen bestätigen die relativ glatte, aber inselartige Oberﬂächenstruktur.
Damit ergibt sich folgender Parametersatz für die Intervalldeposition:
• ET = 2, 1 Jcm2
• P (O2) = 2Pa
• T = 800 ◦C
• Intervall: 10 Laserpulse bei einer Frequenz von 5Hz
• Wachstumspause: 120 s
Vergleich zwischen Intervall- und kontinuierlicher Deposition
Um den Eﬀekt der Anwendung der PLID-Methode auf die Dünnschichtqualität genauer
zu betrachten, sind nachfolgend die Untersuchungen des Wachstums an zwei Zinkoxidschich-
ten unter vergleichbaren Bedingungen dargestellt. Eine Schicht wurde mit der Technik der
Intervalldeposition und die andere Schicht mit der Technik der kontinuierlichen Deposition
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gewachsen. Es wurden jeweils 1000 Laserpulse mit einer Frequenz von 5Hz ablatiert. Bei der
kontinuierlich gewachsenen Schicht wurden die Laserpulse aufeinanderfolgend aufgebracht.
Für die in Intervallen deponierte Schicht wurden 100 Intervalle mit jeweils 10 Laserpulsen
ablatiert, unterbrochen durch Wachstumspausen von jeweils ca. 120 s.
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Abbildung 4.11: In-situ RHEED-Untersuchungen zum Vergleich der Methoden der kontinuierlichen
und der Intervalldeposition von Zinkoxid auf (0001)-Saphir. Die Schichten wurden mit folgenden Pa-
rametern deponiert: ET = 2, 1 Jcm2 , P (O2) = 2Pa und T ≈ 800 ◦C. Es wurden jeweils 1000 Laserpulse
mit einer Frequenz von 5Hz ablatiert. Bei der kontinuierlich gewachsenen Schicht wurden die Laserpul-
se aufeinanderfolgend aufgebracht. Für die in Intervallen deponierte Schicht wurden 100 Intervalle mit
jeweils 10 Laserpulsen ablatiert, unterbrochen durch Wachstumspausen von jeweils ca. 120 s. RHEED-
Intensität des (0,0)-Reﬂexes während des Wachstums des (a) ersten Intervalls, (b) der Intervalle 10 bis
20 und (c) des 100 Intervalls der mit der PLID-Technik gewachsenen Dünnschicht. RHEED-Aufnahme
nach Abschluss des Wachstums der (d) mit kontinuierlicher Deposition und (e) der mit Intervalldepo-
sition gewachsenen Zinkoxidschicht.
In Abbildung 4.11 (a) - (c) ist der Verlauf der RHEED-Intensität des (0,0)-Reﬂexes der mit
der PLID-Methode gewachsenen Schicht ausschnittsweise gezeigt. Es ist während der Depositi-
onsphase ein starker Abfall der Intensität zu erkennen. In der anschließenden Wachstumspause
steigt die Intensität wieder an. Da der Anstieg nicht komplett bis auf den ursprünglichen Wert
erfolgt, sinkt bis zum 100. Intervall die Intensität merklich ab. Eine Erholung der Oberﬂäche
ﬁndet aber auch bei der Deposition des abschließenden Intervalls statt.
Insgesamt ﬁndet kein zweidimensionales Wachstum statt. Die Erholung der Intensität ist
ein Hinweis darauf, dass die Oberﬂächenqualität der in Intervallen deponierten Schicht im
Vergleich zu der kontinuierlich deponierten Schicht besser ist. Betrachtet man die RHEED-
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Aufnahmen nach Abschluss des Wachstums beider Schichten, erkennt man in der Aufnahme
der mit kontinuierlicher Deposition gewachsenen Schicht (vgl. Abb. 4.11 (d)) eindeutig ein
Durchstrahlmuster, was auf dreidimensionales Inselwachstum hindeutet. In der Aufnahme
der mit der PLID-Technik gewachsenen Schicht (vgl. Abb. 4.11 (e)) sind die RHEED-Reﬂexe
in länglicher Richtung ausgedehnt, was auf eine glattere Oberﬂäche hindeutet.
Abbildung 4.12: Vergleich der Oberﬂächenqualität mittels AFM- und REM-Messungen der mit
der Technik der kontinuierlichen und der Intervalldeposition gewachsenen Zinkoxiddünnschichten auf
(0001)-Saphirsubstraten. (a) AFM- und (b) REM-Aufnahme der mit der Methode der kontinuierli-
chen Deposition gewachsenen Schicht, (c) AFM- und (d) REM-Aufnahme der mit der PLID-Methode
gewachsenen Schicht.
Ein Vergleich der AFM- und REM-Aufnahmen aus Abbildung 4.12 ergibt deutliche Unter-
schiede in der Oberﬂächenbeschaﬀenheit. Die Oberﬂäche der mit Technik der kontinuierlichen
Deposition gewachsenen Dünnschicht weist eine körnige Struktur auf. Dies ist in Überein-
stimmung mit dem bei der RHEED-Charakterisierung beobachteten dreidimensionalen Insel-
wachstum der Dünnschicht. Die AFM- und REM-Aufnahmen der mit der Methode der PLID
gewachsenen Schicht zeigen wie erwartet, bedingt durch die Wachstumsmethode, eine deutlich
glattere und inselfreie Oberﬂäche.
Fazit
Da im Pilotversuch für die Anwendung der PLID-Technik keine Oszillationen der RHEED-
Intensität zu beobachten waren, konnte die genaue Anzahl an Laserpulsen, die erforderlich
sind, um exakt eine Monolage aufzuwachsen, nicht bestimmt werden. Daher wurde bei der
Anwendung der PLID-Technik sehr wahrscheinlich nicht genau eine Monolage in jedem Inter-
vall deponiert. Trotzdem ist die strukturelle Qualität der mit der PLID-Methode gewachsenen
Schicht wesentlich höher als die der mit der kontinuierlichen Deposition gewachsenen. Die Un-
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tersuchungen deuten darauf hin, dass die schnelle Deposition in Kombination mit den Wachs-
tumspausen die Diﬀusion von Materialeinheiten zwischen den Ebenen minimiert und so eine
Relaxation der Oberﬂäche ermöglicht hat. Das Material hat sich in den Depositionspausen
innerhalb der Monolage zu größeren Einheiten angeordnet.
Die Oberﬂäche der mit Intervalldeposition gewachsenen Schicht ist glatt, aber von Löchern
durchsetzt. Insbesondere in Hinblick auf eine spätere p-Dotierung von Schichten sowie für die
Anwendung in Mehrlagenbauelementen ist dies hinderlich. Ein möglicher Grund dafür ist die
hohe Gitterfehlanpassung zwischen Zinkoxid und Saphir.
Intervalldeposition auf GaN/Saphir
Galliumnitrid kristallisiert stabil in der hexagonalen Wurtzitstruktur (vgl. Abschnitt 3.2.7)
und weist mit 1, 9% in der Ebene senkrecht zur c-Achse eine deutlich geringere Gitterfehl-
anpassung zu Zinkoxid auf als Saphir. Neben den besseren Voraussetzungen für das zwei-
dimensionale Wachstum von Zinkoxid wird die Herstellung von Hybrid-Baulelementen mit
pn-Übergängen aus p-dotiertem Galliumnitrid und n-dotiertem Zinkoxid möglich.
Die Kombination von ZnO und GaN geht auf die Verwendung von Zinkoxid als Substrat-
material für Galliumnitrid zurück [279]. Später wurde ZnO mit verschiedenen Wachstums-
techniken auf GaN-gepuﬀerte Al2O3-Substrate aufgewachsen. Insbesondere wurden dafür die
Methoden der Molekularstrahlepitaxie [280], der metallorganischen Gasphasenepitaxie [281]
und der gepulsten Laserdeposition [282, 283] verwendet. Hybridanwendungen, wie z. B. ul-
traviolette Leuchtdioden [284], wurden vorgestellt. Außerdem wurden die Eigenschaften von
ZnO-Nanonetzwerken zur Verwendung als Wasserstoﬀdetektoren untersucht [285]. In [286]
wurde über eine grüne Leuchtdiode aus multi-quantum wells berichtet.
Nachfolgend werden Untersuchungen des Wachstums von Zinkoxid auf dem nahezu gitter-
angepassten Galliumnitrid vorgestellt. Zunächst wird mit den Methoden des in-situ-RHEED
untersucht, ob aufgrund der geringeren Gitterfehlanpassung zwischen Schicht und Substrat
die Beobachtung von RHEED-Intensitätsoszillationen, als Hinweis auf zweidimensionales La-
genwachstum, möglich ist. Außerdem wird das Relaxationsverhalten der Schichtoberﬂäche
untersucht. Die für die Anwendung der Intervalldeposition notwendigen Parameter werden
bestimmt. Anschließend werden zwei Schichten, die unter vergleichbaren Bedingungen aufge-
wachsen wurden, bezüglich ihrer strukturellen Qualität miteinander verglichen. Dabei wurde
eine Schicht mit der Technik der kontinuierlichen Deposition und die andere Schicht mit der
PLID-Technik hergestellt. Die Ergebnisse der Untersuchungen werden nachfolgend dargestellt
und diskutiert. Auszüge aus der Untersuchung sind in [278] veröﬀentlicht.
Voruntersuchungen für die Anwendung der PLID
Da Einkristallsubstrate aus GaN nicht zur Verfügung stehen, werden in dieser Arbeit
(0001)-Al2O3-Substrate, die mit GaN beschichtet wurden, eingesetzt.5 Es wird ein gesintertes,
polykristallines Target aus Zinkoxid zur Deposition verwendet. Die Depositionsbedingungen
(ET, P (O2), T ) entsprechen den Bedingungen der Intervalldeposition auf (0001)-Saphir.
Um Informationen für die Anwendung der PLID, d. h. Laserpulsanzahl des Intervalls und
Dauer der Wachstumspause zu bekommen, wird zunächst der Verlauf der RHEED-Intensität
während des Wachstums untersucht. In Abbildung 4.13 (a) ist der Intensitätsverlauf des
5Die Substrate wurden von der Arbeitsgruppe um Professor Andreas Hangleiter vom Institut für Ange-
wandte Physik beschichtet und uns zur Verfügung gestellt.
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(0,0)-Reﬂexes während der Ablation der ersten 30 Laserpulse Zinkoxid dargestellt. Die Laser-
frequenz betrug 5Hz. Im Gegensatz zur Intervalldeposition auf Saphir sind im Verlauf der
Intensität während des Wachstums von Zinkoxid direkt auf Galliumnitrid klare RHEED-
Intensitätsoszillationen zu erkennen, die zweidimensionales Lagenwachstum bedeuten (vgl.
auch [287]).
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Abbildung 4.13: Untersuchung der RHEED-Intensität des (0,0)-Reﬂexes beim Wachstum von ZnO
auf GaN/Saphir-Substraten. (a) Intensitätsverlauf während der Ablation der ersten 30 Laserpulse
zum Wachstum von ZnO direkt auf GaN; RHEED-Intensitätsoszillationen sind klar erkennbar. (b)
Intensitätsverlauf während der Deposition eines mittleren Zinkoxidintervalls, bestehend aus 90 Laser-
pulsen mit einer Frequenz von 2Hz. Zwischen den Laserpulsen ist deutlich die Relaxation der Oberﬂäche
zu erkennen. (c) Intensitätsverlauf des während der Deposition des abschließenden Zinkoxidintervalls
mit 30 Laserimpulsen und einer Frequenz von 10Hz. Auch nach der Ablation von 840 Impulsen erfolgt
eine Erholung der Oberﬂäche während der Wachstumspause.
Abbildung 4.13 (b) zeigt den Intensitätsverlauf des (0,0)-Reﬂexes während der Depositi-
on eines Zinkoxidintervalls, bestehend aus 90 Laserpulsen. Um das Relaxationsverhalten der
Oberﬂäche nach jedem Laserpuls beurteilen zu können, wurde eine niedrige Laserpulsfrequenz
von 2Hz zur Ablation verwendet. Das Intervall wurde nicht direkt auf GaN gewachsen, da
vorher einige Intervalle Zinkoxid deponiert wurden. In der Abbildung ist im Anschluss an
das Absinken der Intensität, verursacht durch das Aufbringen von neuem Material auf die
Oberﬂäche, ein Ansteigen der RHEED-Intensität und damit eine Erholung der Oberﬂäche zu
beobachten.
Eine Relaxation der Oberﬂäche beobachtet man ebenfalls im Anschluss an die Deposition
von Intervallen mit hoher Frequenz. Exemplarisch ist in Abbildung 4.13 (c) der Intensitäts-
verlauf des direkt gespiegelten Strahls, während des Wachstums des abschließenden Intervalls
mit 30 Laserpulsen und einer Frequenz von 10Hz, gezeigt. Es ist klar zu erkennen, dass bei
der in Intervallen deponierten Zinkoxidschicht, auch nach der Ablation von 840 Laserpulsen,
eine Erholung der Oberﬂäche stattﬁndet. Der Großteil der Erholung ﬁndet dabei in den ersten
20 s der Wachstumspause statt.
Oszillationen im Verlauf der RHEED-Intensität waren nicht nur im ersten Intervall, beim
Wachstum direkt auf Galliumnitrid, sondern auch während des Wachstums von nachfolgenden
Intervallen zu beobachten. In Abbildung 4.14 (vgl. [278]) sind beispielhaft RHEED-Intensi-
tätsoszillationen während eines Wachstumsintervalls gezeigt. In Teil (a) der Abbildung ist die
RHEED-Aufnahme vor Beginn eines Wachstumsintervalls abgebildet. Man erkennt vertikal
ausgedehnte Reﬂexe, die eine glatte Schichtoberﬂäche repräsentieren. In der Aufnahme sind
140 KAPITEL 4. ERGEBNISSE
206
204
202
200
198
196
R
H
E
E
D
-I
n
te
n
s
it
ä
t 
(w
. 
E
.)
3025201510
 Zeit (s)
 Reflex (0,0) 205
200
195
190
3025201510
Zeit (s)
 Reflex (0,1)
 Reflex (0,-1)
R
H
E
E
D
-I
n
te
n
s
it
ä
t 
(w
. 
E
.)
Abbildung 4.14: (a) RHEED-Aufnahme zu Beginn eines Wachstumsintervalls von Zinkoxid. Die
Positionen, an denen die RHEED-Intensität aufgenommen wurde, sind über farbige Ellipsen markiert.
(b) Intensitätsverlauf des (0,0)-Reﬂexes; RHEED-Intensitätsoszillationen sind klar zu erkennen.6 (c)
RHEED-Intensitätsoszillationen der (0,1)- und (0,1)-Reﬂexe; es ist eine deutliche Phasenverschiebung
zum (0,0)-Reﬂex zu erkennen.
über farbige Ellipsen die Positionen markiert, an denen der Verlauf der RHEED-Intensität,
während der Ablation von 60 Laserpulsen mit einer Frequenz von 5Hz, aufgezeichnet wurde.
Im Intensitätsverlauf des (0,0)-Reﬂexes sind klare Oszillationen zu erkennen, die zweidimen-
sionales Lagenwachstum anzeigen (vgl. Abb. 4.14 (b)). Der Verlauf der RHEED-Intensität der
(0,1)- und (0,1)-Reﬂexe zeigt ebenfalls Oszillationen (vgl. Abb. 4.14 (c)), die eine Phasenver-
schiebung zu denen des (0,0)-Reﬂexes aufweisen.
Unter Verwendung der RHEED-Intensitätsoszillationen (vgl. Abbildung 4.14) lässt sich
die Anzahl der Laserpulse pro Oszillation zu 6, 5 ± 0, 5 bestimmen. Eine Oszillationsperi-
ode beim zweidimensionalen Lagenwachstum von Zinkoxid entspricht der Deposition einer
ladungsneutralen Lage mit einer Dicke von 0, 26 nm = c2 (vgl. [21, 24]). Dies entspricht einer
Depositionsrate von 0, 4±0, 03 nm pro 10 ablatierten Laserpulsen und damit einer Schichtdicke
von 34±3 nm. Diese stimmt mit dem über XRD-Messungen bestimmten Wert von 31±2 nm7
überein.
In Abbildung 4.15 sind ex-situ aufgenommene RHEED-, AFM-, REM- und XRD-Messun-
gen gezeigt. Obwohl die Schicht in unterschiedlich langen Intervallen und mit verschiedenen
Laserfrequenzen gewachsen wurde, weist diese, bedingt durch Reorganisation der Oberﬂäche
in den Wachstumspausen, eine hohe strukturelle Qualität auf. Die in Teil (a), (b) und (c) der
Abbildung 4.15 dargestellten RHEED-Aufnahmen wurden nach Abschluss des Wachstums
sowie nach Rotation des Probentellers um die c-Achse der Schicht um 0◦, 30◦ und 60◦ aufge-
nommen und zeigen mit dem streifenförmigen Muster eine gute Oberﬂächenqualität. Außer-
dem ist zu erkennen, dass das RHEED-Beugungsmuster sich entsprechend der hexagonalen
Kristallsymmetrie alle 60◦ wiederholt. Darüber hinaus ist anzumerken, dass im Unterschied
zum Wachstum auf Saphir, bedingt durch die geringere Gitterfehlanpassung, Zinkoxid nicht
um 30◦ innerhalb der Ebene gedreht, sondern ohne Drehung auf das Substrat aufwächst.
Die AFM-Messungen (vgl. Abb. 4.15 (c)) zeigen eine glatte Oberﬂäche bestehend aus ver-
bundenen Körnern mit einer RMS-Rauigkeit von deutlich unter einem Nanometer. Bei den
REM-Aufnahmen war es aufgrund der glatten Oberﬂäche nicht möglich, die Oberﬂächenstruk-
tur abzubilden (vgl. Abb. 4.15 (d)). Die Röntgenunterschungen zeigen einkristallines Wachs-
6Die markierten Datenpunkte zeigen eine ausreichend hohe Aufnahmerate zur Auﬂösung der Oszillationen.
7Die XRD-Messungen an den Schichten wurden von H. Bremers vom Institut für Angewandte Physik der
Technischen Universität Braunschweig durchgeführt.
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Abbildung 4.15: RHEED-, AFM-, REM- und XRD-Messungen einer in Intervallen auf GaN/Saphir
deponierten Zinkoxiddünnschicht. RHEED-Aufnahmen nach Abschluss des Wachstums sowie nach
Rotation in der Probenebene um (a) 0◦, (b) 30◦ und (c) 60◦.8 (d) AFM- und (e) REM-Aufnahme der
Probenoberﬂäche, (f) XRD-ω-Messung der Probe.
tum der Schicht. Durch den geringen Unterschied der Gitterkonstanten von Dünnschicht und
Substrat ist die Aufnahme einer Rocking Curve schwierig. Ein XRD-ω-Scan der Probe ist in
Abbildung 4.15 (e) dargestellt. Insgesamt zeigt die in Intervallen gewachsene Zinkoxidschicht
auf den GaN/Saphir-Substraten eine sehr gute strukturelle Qualität.
Vergleich zwischen Intervall- und kontinuierlicher Deposition
Zur weiteren Untersuchung des Wachstums von ZnO auf GaN/Saphir sowie zur Demon-
stration des Eﬀektes der Anwendung der PLID-Methode sind nachfolgend Untersuchungen
des Wachstums an zwei Zinkoxidschichten gezeigt, die unter vergleichbaren Bedingungen ge-
wachsen wurden. Eine Schicht wurde mit der Methode der kontinuierlichen Deposition in
einem Intervall aufgewachsen. Dafür wurden 1200 Laserpulse mit einer Frequenz von 5Hz
ablatiert. Die andere Schicht wurde mit der PLID-Technik, mit den durch die Pilotversuche
bestimmten Parametern, gewachsen. Dafür wurden mit einer Frequenz von 10Hz in 40 Inter-
vallen, bestehend aus jeweils 30 Laserpulsen, ebenfalls 1200 Laserpulse ablatiert. Nach jedem
Intervall wurde zur Relaxation der Oberﬂäche eine Wachstumspause von 120 s eingehalten.
In Abbildung 4.16 (a), (b) und (c) ist die Entwicklung der Oberﬂäche während des Wachs-
tums der kontinuierlich deponierten Schicht dargestellt. Dazu sind RHEED-Aufnahmen vom
GaN/Saphirsubstrat (vgl. Abb. 4.16 (a)) sowie von der Zinkoxidschicht nach ca. 25 s Wachs-
tum (vgl. Abb. 4.16 (b)) und nach Abschluss der Deposition (vgl. Abb. 4.16 (c)) gezeigt. In
Teil (d), (e) und (f) von Abbildung 4.16 sind RHEED-Aufnahmen vom Substrat und nach
Abschluss des Wachstums der in Intervallen deponierten Schicht sowie ein Ausschnitt des
Verlaufs der RHEED-Intensität des (0,0)-Reﬂexes gezeigt.
8Bei den Aufnahmen ist der Einfallswinkel des Elektronenstrahls unterschiedlich.
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Abbildung 4.16: In-situ RHEED-Untersuchungen zum Wachstum von Zinkoxid auf GaN/Saphir-
Substraten zum Vergleich der Depositionstechniken der kontinuierlichen Deposition und der Inter-
valldeposition (PLID). RHEED-Aufnahme, aufgenommen während des Wachstum der kontinuierlich
deponierten Schicht: (a) vom GaN/Saphir-Substrat, (b) von der Schicht nach 25 s und (c) nach Ab-
schluss des Wachstums. RHEED-Aufnahmen (d) vom GaN/Saphir-Substrat und (e) von der Schicht
nach Abschluss des Wachstums sowie (f) Verlauf der RHEED-Intensität des (0,0)-Reﬂexes der Inter-
valle #2 bis #5 während des Wachstums der intervalldeponierten Schicht.9
Die RHEED-Aufnahmen der Substrate zeigen im Beugungsmuster deutlich die Reﬂexe
des Laue-Kreises. Die RHEED-Aufnahme der mit der Technik der kontinuierlichen Deposi-
tion gewachsenen Schicht, aufgenommen nach ca. 25 s Wachstum, zeigt ein Beugungsmuster
aus langgezogenen Streifen und damit eine sehr gute Oberﬂächenqualität der Dünnschicht zu
Beginn des Wachstums. Auch sind zum Anfang des Wachstums Oszillationen in der RHEED-
Intensität zu beobachten, die im Verlauf des Wachstums mit der Technik der kontinuierli-
chen Deposition abklingen. Die RHEED-Aufnahme, aufgenommen nach Abschluss des Wachs-
tums, zeigt ein Durchstrahlmuster, das darauf hindeutet, dass dreidimensionale Strukturen
auf der Oberﬂäche vorhanden sind. Insgesamt ergibt die Auswertung der in-situ RHEED-
Charakterisierung der kontinuierlich deponierten Schicht, dass die strukturelle Qualität zu
Beginn der Deposition aufgrund des zweidimensionalen Lagenwachstums sehr gut ist. Im
Verlauf des Wachstums ﬁndet ein Wechsel der Wachstumsart zum dreidimensionalen Insel-
wachstum statt und die Oberﬂächenqualität nimmt deutlich ab.
Betrachtet man die RHEED-Aufnahmen der mit der PLID-Methode gewachsenen Schicht,
erkennt man, dass das streifenförmige Beugungsbild, und damit die sehr gute Schichtqualität,
bis zum Abschluss der Deposition erhalten bleibt. Mit der PLID-Technik lässt sich durch die
schnelle Deposition und das anschließende Relaxieren der Oberﬂäche (vgl. Abb. 4.11) die hohe
Qualität der Dünnschicht in den ersten Monolagen auf die gesamte Schichtdicke erweitern.
9Anmerkung: Die Intensitätsschwankungen außerhalb der Wachstumsintervalle sind durch Auﬂadungsef-
fekte beim Eintritt des Elektronenstrahls in die Vakuumkammer bedingt.
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Abbildung 4.17: AFM- und REM- Untersuchungen zum Wachstum von Zinkoxid auf GaN/Saphir-
Substraten zum Vergleich der Depositionstechniken der kontinuierlichen Deposition und der Intervall-
deposition (PLID). AFM-Aufnahme der Oberﬂäche der (a) mit kontinuierlicher Deposition und (b)
mit der PLID-Technik gewachsenen Dünnschicht. REM-Aufnahme der Oberﬂäche der (c) mit kontinu-
ierlicher Deposition und (d) mit der PLID-Technik gewachsenen Dünnschicht. Die Oberﬂächenqualität
der in Intervallen deponierten Schicht ist wesentlich besser.
Zum Vergleich sind in Abbildung 4.17 Rasterkraft- und Rasterelektronenmikroskopieauf-
nahmen der Oberﬂächen der beiden Schichten gezeigt. Man sieht deutlich, dass die Oberﬂä-
che der mit der PLID-Technik gewachsenen Schicht glatter ist als die Oberﬂäche der mit der
Technik der kontinuierlichen Deposition gewachsenen Dünnschicht. Des Weiteren sind die un-
terschiedlichen Wachstumsmodi deutlich zu erkennen. In den Aufnahmen der mit der Technik
der kontinuierlichen Deposition gewachsenen Schicht zeigt sich deutlich die inselartige Struk-
tur der Oberﬂäche (vgl. Abb. 4.12 (a) und (c)). Inselwachstum ist in den Aufnahmen der
Oberﬂäche der mit der PLID-Technik gewachsenen Schicht nicht zu erkennen (vgl. Abb. 4.12
(b) und (b)).
Durch die Anwendung der PLID-Technik wird die Anlagerung von Material innerhalb der
Monolage begünstigt. Dadurch wird zweidimensionales Wachstum erzwungen. Die sehr gute
Schichtqualität in den ersten Monolagen wird auf die komplette Schichtdicke übertragen.
Beim Wachstum von Zinkoxid auf GaN/Saphir-Substraten ist, wie in dieser Arbeit gezeigt,
durch die Anwendung der Technik der Intervalldeposition ein Erzwingen von zweidimensiona-
lem Wachstum und damit eine deutliche Verbesserung der strukturellen Dünnschichtqualität
möglich.
4.1.3 Zusammenfassung
Als Grundlage für die Anwendung von weiterführenden Konzepten in Hinblick auf die p-
Dotierung und den Einsatz von Zinkoxidschichten in Mehrlagenbauelementen wurde zunächst
das konventionelle Wachstum von Zinkoxid untersucht. Dafür wurde das Zinkoxid mit kontinu-
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ierlicher gepulster Laserdeposition auf (0001)-Saphirsubstrate, deren Gitterfehlanpassung zu
Zinkoxid ≈ 32% beträgt, aufgebracht. Bei optimiertem Parametersatz wuchsen die Schichten
im Modus des dreidimensionalen Inselwachstums kristallin in guter Qualität auf. Die Eigen-
schaften der Schichten lagen im Bereich der für konventionelles Wachstum erwarteten Werte
(vgl. z. B. [35]).
Darüber hinaus war zu beobachten, dass mit höherer Wachstumstemperatur und niedrige-
rem Sauerstoﬀhintergrunddruck die Inselgröße auf der Schichtoberﬂäche ansteigt. Bei höheren
Wachstumstemperaturen wuchs das hexagonale Zinkoxidgitter ausgerichtet am Sauerstoﬀun-
tergitter des Substrates, d. h. um 30◦ in der Ebene gedreht, in der epitaktischen Beziehung
[1100]ZnO//[1210]Saphir auf. Mögliche Ursache hierfür sind die bei diesen Parametern höhere
Beweglichkeit der Materialeinheiten auf der Oberﬂäche sowie die sauerstoﬀterminierte Ober-
ﬂäche der (0001)-Saphirsubstrate.
Zur Verbesserung der Qualität der Zinkoxidschichten wurde als innovatives Konzept zum
einem versucht, die Gitterfehlanpassung zwischen Substrat und Dünnschicht zu verringern,
zum anderen wurde versucht, über die Methode der Intervalldeposition (PLID) einen zwei-
dimensionalen Wachstumsmodus zu erreichen.
Das Wachstum von ScAlMgO4 als Gitteranpassungschicht wurde untersucht. Es ist gelun-
gen, im Rahmen dieser Arbeit ein für die gepulste Laserdeposition geeignetes Target herzu-
stellen und erstmalig ScAlMgO4 auf (0001)-Saphir aufzuwachsen. Die Schichten waren nicht
kristallin, sondern amorph. Bedingt durch die Gegebenheiten unserer Anlage war es nicht
möglich, das Material in ausreichender Qualität als Anpassungsschicht in Hinblick auf zwei-
dimensionales Wachstum von Zinkoxid zu deponieren.
Das Wachstum von Zinkoxid auf (0001)-Saphir mit der PLID-Methode wurde untersucht.
Es konnten allerdings keine RHEED-Intensitätsoszillationen beobachtet werden, die dem zwei-
dimensionalen Lagenwachstum zugeordnet werden können. Die mit der PLID-Methode ge-
wachsenen Zinkoxidschichten wiesen trotzdem eine wesentlich höhere strukturelle Qualität auf
als die mit der Technik der kontinuierlichen Deposition gewachsenen Schichten. Die Untersu-
chungen deuten darauf hin, dass durch die Intervalldeposition die Anlagerung von Materialein-
heiten innerhalb einer Lage verbessert wurde. Das Fehlen von RHEED-Intensitätsoszillationen
kann auf die hohe Gitterfehlanpassung zum Substrat zurückgeführt werden.
Abschließend wurde das Wachstum von Zinkoxid mit der PLID-Methode auf den nahe-
zu gitterangepassten Galliumnitrid/Saphir-Substraten untersucht. Während des Wachstums
wurden RHEED-Intensitätsoszillationen, die dem Wachstum einer ladungsneutralen Lage von
0, 26 nm Zinkoxid zugeordnet werden konnten, beobachtet. Insgesamt wurde ein zweidimensio-
nales Wachstum von Zinkoxid und so eine deutliche Verbesserung der strukturellen Qualität
der erzeugten Schichten erreicht. Diese Untersuchungen bilden die Grundlage für die Verbes-
serung der Herstellung von qualitativ hochwertigen Hybrid-Bauelementen aus Galliumnitrid
und Zinkoxid und zeigen eine Möglichkeit für den Einsatz von Zinkoxid in Mehrlagenbauele-
menten auf.
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4.2 Manganate
Die Verbindung La1−xCaxMnO3 (LCMO) weist in Abhängigkeit von der Kristallstruktur und
der chemischen Zusammensetzung interessante physikalische Eigenschaften auf, die sich durch
von außen einwirkende Einﬂüsse verändern lassen (vgl. z. B. [28]). Im Bereich 0, 2 ≤ x ≤ 0, 5
z. B. existiert für tiefe Temperaturen eine stabile ferromagnetische metallische Phase. Au-
ßerdem zeigt das Material einen intrinsischen Magnetowiderstandseﬀekt, den CMR-(colossal
magneto resistance-)Eﬀekt. Daher ist die Untersuchung des Wachstums von dotierten Manga-
naten zum einen in Bezug auf ein besseres Verständnis der physikalischen Phänomene an den
Phasengrenzen und zum anderen in Hinblick auf den praktischen Einsatz des Materials, z. B.
in Magnetfeldsensoren, interessant. Das Wachstum qualitativ hochwertiger Schichten sowie
detaillierte Untersuchungen der Materialeigenschaften sind Voraussetzung für die praktische
Anwendung von LCMO als Funktionsschicht in Mehrlagenbauelementen.
In den nachfolgenden Abschnitten werden das Wachstum von Schichten aus dotierten Man-
ganaten sowie die Untersuchungen von deren Eigenschaften vorgestellt. Zunächst wird auf die
Art des Wachstums der Manganatdünnschichten eingegangen. Anschließend werden Untersu-
chungen der strukturellen, magnetischen und elektrischen Eigenschaften an La1−xCaxMnO3-
Schichten mit unterschiedlichen Kalziumdotierungen im Bereich von 0, 2 ≤ x ≤ 0, 5 präsen-
tiert. Im abschließenden Abschnitt dieses Kapitels werden Messungen zur Struktur der ma-
gnetischen Domänen von Manganatschichten, die unter Ausnutzung des magneto-optischen
Kerr-Eﬀektes (MOKE) durchgeführt wurden, erläutert.
4.2.1 Untersuchung des Wachstums
Im Rahmen dieser Arbeit wurde eine Vielzahl von La1−xCaxMnO3-Schichten mit Kalziuman-
teilen von 0, 2 ≤ x ≤ 0, 5 unter verschiedenen Wachstumsbedingungen auf unterschiedlichen
Substraten deponiert und charakterisiert. Dabei wurde insbesondere die Technik des in-situ-
RHEED zur Untersuchung des Wachstums eingesetzt.
Die Variation der Parameter bei der Laserdeposition der Schichten erfolgte in folgenden Be-
reichen: Für die Laserenergiedichte auf der Targetoberﬂäche wurden Werte von ET = 1550 mJcm2
bis ET = 1800 mJcm2 verwendet. Der Sauerstoﬀhintergrunddruck wurde in einem Bereich von
4Pa ≤ P (O2) ≤ 10Pa variiert. Als Substrattemperaturen wurden Werte zwischen T = 720 ◦C
und T = 820 ◦C eingesetzt. Zur Ablation wurden Pulsraten des Excimer-Lasers zwischen
f = 2Hz und f = 10Hz eingesetzt.
In den nachfolgenden Abschnitten werden zunächst in-situ RHEED-Untersuchungen des
Wachstums von Manganatschichten vorgestellt. Dabei liegt der Schwerpunkt beim zweidi-
mensionalen Wachstum und bei den kinetischen Vorgängen an der Oberﬂäche. Dafür wird
das Verhalten der RHEED-Intensität in Bezug auf Oszillationen und Relaxation untersucht.
Außerdem wird die Anwendung der Technik der Intervalldeposition eruiert. Anschließend wird
auf das Wachstum von La1−xCaxMnO3-Schichten unter optimalen Bedingungen eingegangen.
4.2.1.1 RHEED-Intensitätsoszillationen
Bei geeigneten Wachstumsparametern ist es möglich, La1−xCaxMnO3 zweidimensional auf-
zuwachsen. Abbildung 4.18 zeigt in Teil (a) eine RHEED-Aufnahme der Oberﬂäche von
La0,67Ca0,33MnO3 vor Beginn des Wachstumsintervalls und in Teil (b) RHEED-Intensitätsos-
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zillationen, die während des Wachstumsintervalls aufgenommen wurden. Das Intervall wurde
bei einer Substrattemperatur von T = 720 ◦C, einer Laserenergiedichte von ET = 1800 mJcm2
und einem Sauerstoﬀhintergrunddruck von P (O2) = 4Pa deponiert. Die Wiederholrate des
Excimer-Lasers betrug dabei f = 2Hz. Das RHEED-Beugungsbild zeigt eine glatte Oberﬂä-
che. Die Reﬂexe auf dem Laue-Kreis sind zu Streifen verlängert. Die Ursache dieser Streaks
liegt in vereinzelten ﬂachen Domänen oder Terrassen an der Oberﬂäche.
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Abbildung 4.18: RHEED-Intensitätsoszillationen während des Wachstums von La0,67Ca0,33MnO3.
(a) RHEED-Aufnahme zu Beginn des Wachstums eines Intervalls. Die Position, an der die RHEED-
Intensität des (0,0)-Reﬂexes (Abb. (b)) aufgenommen wurde, ist über eine rot gefärbte Ellipse markiert.
(b) Verlauf der RHEED-Intensität des (0,0)-Reﬂexes; RHEED-Intensitätsoszillationen sind klar zu er-
kennen. (c) RHEED-Intensitätsoszillationen der (0,0)-, (0,-1)- und (0,1)-Reﬂexe, aufgenommen wäh-
rend des Wachstums eines LCMO-Intervalls; die Oszillationen des (0,1)- und (0,-1)-Reﬂexes sind gegen-
über dem (0,0)-Reﬂex phasenverschoben. (d) RHEED-Intensitätsoszillationen des (0,0)-Reﬂexes, auf-
genommen während der Deposition eines LCMO-Intervalls mit einer Laserwiederholrate von f = 10Hz.
Im Verlauf der RHEED-Intensität des (0,0)-Reﬂexes sind klare Oszillationen zu erkennen.
Die Intensität verläuft zunächst konstant, sinkt mit dem Beginn der Deposition deutlich ab
und beginnt zu oszillieren. Nach Abschluss der Deposition steigt die Intensität wieder annä-
hernd bis auf den Wert vor Beginn der Deposition an. Aus der Auswertung der Abstände der
Minima ergibt sich ein Wert von ca. 6, 0 ± 0, 2 Sekunden pro Oszillation. Das Auftreten der
RHEED-Oszillationen bedeutet, dass die Dünnschicht in der Wachstumsart des zweidimensio-
nalen Lagenwachstums aufwächst. Dabei ist die Periode der Oszillationen mit dem Wachstum
einer Lage verknüpft. Entsprechend wird unter obigen Bedingungen mit 12 ± 0, 4 Laserpul-
sen eine Lage La0,67Ca0,33MnO3 in der Höhe einer Einheitszelle gewachsen (die Höhe einer
Einheitszelle entspricht in einem unverspannten Kristall dem Wert von ca. 0, 386 nm)10.
10Untersuchungen der Schichtdicke an unseren Manganatschichten bestätigen den Zusammenhang des
Wachstums einer Monolage in der Höhe einer Einheitszelle mit der Periodendauer einer Oszillation in der
RHEED-Intensität (vgl. z. B. [172]).
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Während des zweidimensionalen Lagenwachstums sind weitere Eﬀekte im Verlauf der
RHEED-Intensität zu beobachten. Abbildung 4.18 (c) zeigt den Verlauf der RHEED-Inten-
sitäten des (0,0)-, (0,-1)- und (0,1)-Reﬂexes, aufgenommen während des Wachstums von ei-
nem Intervall La0,67Ca0,33MnO3, bestehend aus 70 Laserpulsen mit einer Frequenz von 2Hz.
Die übrigen Depositionsparameter des Intervalls waren: ET = 1800 mJcm2 , P (O2) = 8Pa und
T = 720 ◦C. Alle drei Intensitätsverläufe zeigen RHEED-Oszillationen. Dabei fällt auf, dass
zwischen den Oszillationen des (0,0)-Reﬂexes und denen des (0,1)- bzw. (0,-1)-Reﬂexes eine
Phasenverschiebung besteht. Das Auftreten einer Phasenverschiebung zwischen den Reﬂexen
ist ein typisches Phänomen beim zweidimensionalen Lagenwachstum.
In der RHEED-Intensität lässt sich auch das kinetische Verhalten der auf der Oberﬂäche
ankommenden Materialeinheiten, d. h. das Relaxationsverhalten der Oberﬂäche von Man-
ganatschichten während des Wachstumsprozesses, studieren. Bei genauerer Betrachtung der
RHEED-Oszillationen (vgl. z. B. Abb. 4.18) ist ein gezackter Verlauf der RHEED-Intensität
während der Oszillationen zu erkennen. Die Intensitätsschwankungen sind besonders stark
ausgeprägt in der abfallenden Flanke der Oszillationen.
Der Eﬀekt ist bedingt durch die hohe Wachstumstemperatur in Zusammenhang mit dem
gepulsten Aufbringen des Materials (vgl. z. B. auch [45]). Durch den Laserpuls wird Material
auf die Oberﬂäche aufgebracht. Beﬁndet sich Oszillation in der fallenden Flanke, ist weniger als
eine halbe Monolage Material aufgewachsen. Dadurch wird durch das aufgebrachte Material
die Rauigkeit der Oberﬂäche vergrößert. Aufgrund der hohen Temperatur können sich die auf
der Oberﬂäche ankommenden Materialeinheiten bewegen und auf der untersten Ebene der
Schicht an vorhandene Domänen, Stufen oder Inseln anlagern. Dadurch verringert sich die
Rauigkeit der Oberﬂäche und die RHEED-Intensität steigt an. Ist während der steigenden
Flanke der Oszillation mehr als eine halbe Monolage Material aufgewachsen, verringert sich
mit jedem Laserpuls die Rauigkeit der Oberﬂäche. Der Eﬀekt wird durch die Relaxationseﬀekte
weiter verstärkt. Diese erhöhen die Glätte der Oberﬂäche, was sich in einem weiteren Anstieg
der RHEED-Intensität auswirkt. Bei höheren Frequenzen sind die Intensitätsschwankungen
nicht zu beobachten (vgl. Abbildung 4.18 (d)). Wegen der niedrigen Abtastrate können die
Intensitätsschwankungen mit unserem in-situ RHEED-PLD-System nicht registriert werden.
Weitere Relaxationseﬀekte der Oberﬂäche sind in dem Anstieg der RHEED-Intensität
nach Abschluss der Deposition zu erkennen (vgl. z. B. Abbildung 4.18 (b)). Im Anschluss
an die Ablation des letzten Laserpulses steigt die RHEED-Intensität stark an und nähert
sich anschließend langsam dem ursprünglichem Wert vor Beginn des Depositionsintervalls
an. Das Ansteigen der RHEED-Intensität zeigt eine Verbesserung der Oberﬂächengüte durch
kinetische Eﬀekte an.
Die Untersuchungen der RHEED-Intensität beim Wachstum der Manganatschichten zei-
gen, dass diese in einem zweidimensionalen Wachstumsmodus lagenweise und in sehr guter
kristalliner Qualität aufgewachsen werden können. Außerdem ist eine Kontrolle der Schicht-
dicke über die Oszillationen der RHEED-Intensität möglich.
4.2.1.2 Intervalldeposition
Beim Wachstum von Schichten mit gepulster Laserdeposition kann die Relaxation der Ober-
ﬂäche der Schicht durch die Anwendung der Technik der Intervalldeposition (PLID) zur Ver-
besserung der Oberﬂächengüte genutzt werden. Die Schicht wird dabei in Intervallen auf-
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gewachsen, die abwechselnd jeweils aus einer Depositionsphase und einer Phase der Wachs-
tumsunterbrechung bestehen (vgl. z. B. [16, 45, 272]). Auf diese Weise ist es möglich, die im
Anschluss an die Depositionsphase an der Oberﬂäche auftretenden kinetischen Eﬀekte zum
Erreichen einer hohen strukturellen Qualität der Schicht zu nutzen.
Abbildung 4.19 zeigt beispielhaft in-situ RHEED-Untersuchungen an einer mit der Tech-
nik der Intervalldeposition gewachsenen La0,67Ca0,33MnO3-Dünnschicht. Die Parameter dieser
Schicht liegen mit einer Energiedichte von ET = 1, 8 Jcm2 , einem Sauerstoﬀhintergrunddruck
von P (O2) = 4Pa und einer Substrattemperatur von T = 760 ◦C so, dass das Auftreten von
Relaxationseﬀekten an der Oberﬂäche gewährleistet ist. Es wurden insgesamt 50 Intervalle
bestehend aus jeweils 36 Laserpulsen mit einer Frequenz von 10Hz ablatiert. Für die Aus-
nutzung der Relaxation auf der Oberﬂäche ist es wichtig, dass die Einheiten des deponierten
Materials auf der Oberﬂäche genügend Zeit haben, um sich anzuordnen. Daher wurde für die
Pause zwischen den Intervallen eine Dauer von 30 s gewählt (vgl. z. B. Abb. 4.18 (a)).
In Teil (a) von Abb. 4.19 ist die RHEED-Aufnahme des SrTiO3-Substrats gezeigt. Mittels
einer rot gefärbten Ellipse ist die Position markiert, an der die Intensität des (0,0)-Reﬂexes
während des Wachstums aufgezeichnet wurde. Der Intensitätsverlauf ist abschnittsweise für
die Intervalle 6 bis 13 (vgl. Abb. 4.19 (e)) und 30 bis 39 (vgl. Abb. 4.19 (f)) dargestellt. Der
Intensitätsverlauf ist für die Intervalle 7 (vgl. Abb. 4.19 (g)) und 38 (vgl. Abb. 4.19 (h)) ist
zusätzlich vergrößert abgebildet. Es zeigt sich, dass die RHEED-Intensität des (0,0)-Reﬂexes
zu Beginn der Intervalle stark abfällt, im mittleren Bereich des Intervalls oszilliert und zum
Ende des Intervalls wieder ansteigt. Der Intensitätsabfall zu Beginn des Intervalls ist auf die
erhöhte Rauigkeit der Oberﬂäche, bedingt durch die große Menge an Material, welches auf
die glatte Oberﬂäche aufgebracht wird, zurückzuführen. Die Oszillationen zeigen, dass das
Material (anteilig) lagenartig aufwächst. Der Anstieg der RHEED-Intensität zum Ende des
Intervalls ist über eine Relaxation der Oberﬂäche über Reorganisation und Rekristallisation
zu erklären, die zu einer Erhöhung der RHEED-Intensität führt.
Vergleicht man die Oszillationen innerhalb der Intervalle zu Beginn und Ende des Wachs-
tums, ist eine Abnahme der Oszillationsamplitude mit größer werdender Dicke der Schicht zu
erkennen. Dies deutet darauf hin, dass der Anteil an lagenartigem Wachstum geringer wird.
Des Weiteren fällt auf, dass die Intensität nach dem Abschluss der Depositionsphase für die
höheren Lagen der Schicht den Wert vor Beginn der Depositionsphase nicht erreicht. Das be-
deutet, dass die Oberﬂäche rauer wird und die Abnahme des lagenartigen Wachstums nicht
komplett in der Relaxationsphase ausgeglichen werden kann.
Das gleiche Bild ergibt ein Vergleich der RHEED-Aufnahme zu Beginn des Wachstums
nach 89 s (vgl. Abb. 4.19 (b)) mit der zum fortgeschritteneren Zeitpunkt des Wachstums nach
1470 s (vgl. Abb. 4.19 (c)) sowie der Aufnahme nach Abschluss der Deposition (vgl. Abb.
4.19 (d)). Das Beugungsmuster der RHEED-Aufnahme zu Beginn des Wachstums entspricht
dem des Substrats. Die Reﬂexe des Laue-Kreises und die Kikuchi-Linien sind vorhanden und
zeigen eine sehr hohe Qualität der Schicht an. Zum Ende des Wachstums ist die Aufnahme
in ein streiﬁges Muster übergegangen. Die strukturelle Qualität der Oberﬂäche ist sehr gut,
weist aber auf eine vergrößerte Rauigkeit der Oberﬂäche hin. Das Beugungsmuster deutet auf
Domänen oder Terrassen auf der Oberﬂäche hin.
Diese sind in der rasterkraftmikroskopischen Aufnahme der Oberﬂäche der Probe, die in
Teil (i) der Abbildung 4.19 dargestellt ist, zu erkennen. Die Oberﬂäche der Proben besteht
aus Terrassen, die einen Höhenunterschied von einer Einheitszelle des La0,67Ca0,33MnO3 auf-
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Abbildung 4.19: Untersuchungen an einer mit Intervalldeposition auf einem SrTiO3-Substrat ge-
wachsenen La0,67Ca0,33MnO3-Schicht. Die Schicht wurde bei folgenden Parametern gewachsen: ET =
1, 8 Jcm2 , P (O2) = 4Pa und T = 760 ◦C. Insgesamt wurden 50 Intervalle bestehend aus jeweils 36
ablatierten Laserpulsen bei einer Frequenz von 10Hz aufgebracht. Die Pause zwischen den Interval-
len betrug 30 s. (a) RHEED-Aufnahmen des Substrates vor Beginn des Wachstums sowie der Schicht,
nach (b) 89 s, (c) 1470 s und (d) nach Abschluss des Depositionsvorganges. Intensitätsverlauf des (0,0)-
Reﬂexes während des (e) 6. bis 13. Intervalls, (f) des 29. bis 39. Intervalls, (g) des 7. Intervalls und (h)
des 38. Intervalls. Die Position, an der die RHEED-Intensität des (0,0)-Reﬂexes aufgenommen wurde,
ist über eine rot gefärbte Ellipse in (a) markiert. (i) Rasterkraftmikroskopie-Aufnahme der Oberﬂäche.
weisen. Auf den Terrassen sind zusammengehörige Einheiten zu erkennen, die anzeigen, dass
die Oberﬂäche der Terrassen nicht komplett geschlossen ist. Das Wachstum der Lage ist nicht
komplett abgeschlossen. Die Relaxation der Oberﬂäche nach dem Anhalten der Deposition
reicht nicht aus, um die Terrassenoberﬂäche zu komplettieren. Insgesamt zeigen die Untersu-
chungen aber eine sehr gute strukturelle Qualität.
Bei geeigneten Bedingungen lässt sich La0,67Ca0,33MnO3 in sehr guter struktureller Qua-
lität mit der Methode der Intervalldeposition aufwachsen (vgl. z. B. auch [172, 288]). Über
eine Variation der Parameter und eine exakte Abstimmung der Laserpulse pro Monolage ist
es möglich, nach Abschluss der Deposition Stufen an der Oberﬂäche der Schicht zu erhalten,
die komplett geschlossen sind.
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4.2.1.3 Wachstum unter optimalen Bedingungen
Da nach den Untersuchungen das Material La0,67Ca0,33MnO3 bei geeigneten Bedingungen
zweidimensional aufwachsbar ist, ist selbst für die Deposition von sehr dicken Schichten (bis
zu 500 nm) ein Einsatz der Technik der Intervalldeposition, die einen wesentlich höheren Auf-
wand notwendig macht, nicht erforderlich. Die Konzentration wird daher auf das Wachstum
qualitativ hochwertiger La0,67Ca0,33MnO3-Schichten mit der Technik der kontinuierlichen ge-
pulsten Laserdeposition gelegt. Im Folgenden wird auf das Wachstum unter optimalen Bedin-
gungen eingegangen. Zunächst wird auf die kontinuierliche Deposition von La0,67Ca0,33MnO3-
Schichten eingegangen. Anschließend wird die Übertragung der Parameter auf das Wachstum
von Schichten mit anderem Kalziumanteil vorgestellt. Der Abschnitt schließt mit einer kurzen
Zusammenfassung.
Kontinuierliche Deposition von La0,67Ca0,33MnO3-Schichten
La0,67Ca0,33MnO3-Schichten lassen sich mit der Technik der kontinuierlichen Deposition
in unserer Anlage und mit unserem Herstellungsprozess mit folgenden Depositionsparametern
in sehr guter kristalliner Qualität aufwachsen: einer Laserenergiedichte von ET = 1800 mJcm2 ,
einem Sauerstoﬀhintergrunddruck von P (O2) = 6Pa und einer Substrattemperatur von T =
800 ◦C sowie einer Frequenz des Excimer-Lasers von f = 3Hz.
Wesentliche Voraussetzung für die hohe Wachstumsqualität der Schichten unter obigen
Parametern ist die Qualität der Targets und Substrate. Zur Deposition werden qualitativ
hochwertige polykristalline Targets eingesetzt. Die Herstellung der Targets erfolgt in einem
separaten Prozess (vgl. Abschnitt 3.1.2). Als Substratmaterial wird einkristallines SrTiO3 in
(100)-Orientierung verwendet. Die Substrate werden in einem separaten Prozess einer che-
mischen und thermischen Oberﬂächenbehandlung unterzogen (vgl. Abschnitt 3.2.1). Im An-
schluss an die Vorbehandlung weisen die Substrate an der Oberﬂäche atomar glatte Terrassen
mit einem Höhenunterschied von der Höhe einer SrTiO3-Einheitszelle auf.
Abbildung 4.20 zeigt in-situ RHEED-Untersuchungen des Wachstums einer Schicht aus
La0,67Ca0,33MnO3. Für das Wachstum der Schicht wurden 16.840 Laserpulse ablatiert. In
Teil (a) bis (e) der Abbildung sind RHEED-Beugungsbilder der Oberﬂäche zu ausgewählten
Zeitpunkten dargestellt. Teil (e) bis (f) zeigen den Verlauf der RHEED-Intensität des (0,0)-
und (0,1)-Reﬂexes zu Beginn und Ende des Wachstumsprozesses.
Auf dem RHEED-Beugungsbild des Substrats sind die Reﬂexe der Laue-Zone klar ausge-
bildet, Kikuchi-Linien sind zu erkennen (vgl. Abbildung 4.20 (a)). Das RHEED-Beugungsbild,
aufgenommen nach 226 s, zeigt eine sehr gute Kristallqualität der Schicht in den ersten La-
gen an. Die Reﬂexe auf dem Laue-Kreis sind, wie beim Substrat, klar ausgebildet. Zu Be-
ginn wächst die Schicht im Modus des zweidimensionalen Lagenwachstums auf. Dabei sind in
den Intensitäten der RHEED-Reﬂexe klare Oszillationen zu beobachten (vgl. Abbildung 4.20
(e)). Die Intensität der Nebenreﬂexe des Laue-Kreises steigt insgesamt an, die Intensität des
Hauptreﬂexes fällt insgesamt ab (vgl. Abbildung 4.20 (b)). Im weiteren Verlauf des Wachs-
tums verlängern sich die RHEED-Reﬂexe in vertikaler Richtung (vgl. Abbildung 4.20 (c) und
(d)). Die RHEED-Beugungsbilder nach 2000 s und zum Ende des Schichtwachstums zeigen ein
streiﬁges Muster. Dies zeigt eine glatte Oberﬂäche der Schicht an, auf der vereinzelte Erhe-
bungen vorhanden sind, die im Laufe der Wachstumszeit zunehmen. Gleichzeitig beobachtet
man ein Verschwinden der Intensitätsoszillationen mit ansteigender Depositionszeit.
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Abbildung 4.20: Messungen zur strukturellen Charakterisierung einer La0,67Ca0,33MnO3-Schicht,
die mit einer Energiedichte von E = 1800 mJcm2 , einem Sauerstoﬀhintergrunddruck von P (O2) = 6Pa
und einer Substrattemperatur von T = 800 ◦C aufgewachsen wurde. Es wurden mit der Technik der
kontinuierlichen Deposition 16840 Laserpulse mit einer Frequenz von f = 3Hz ablatiert. RHEED-
Aufnahmen (a) des Substrates vor Beginn des Wachstums, (b) nach ca. 590 Laserpulsen während des
lagenweisen Wachstums, (c) nach 5900 Laserpulsen bei der Wachstumsart des Stufenwachstums und (d)
nach 16840 Laserpulsen zum Abschluss des Depostionsprozesses. (e) Verlauf der RHEED-Intensität des
(0,0)- und (0,1)-Reﬂexes während der ersten Monolagen. (f) Verlauf der RHEED-Intensität des (0,0)-
Reﬂexes zum Ende des Depositionsprozesses. (g) Verlauf der RHEED-Intensität des (0,1)-Reﬂexes zum
Ende des Depositionsprozesses.
Der Verlauf der RHEED-Intensität zeigt dabei das typische Verhalten beim zweidimen-
sionalen Stufenwachstum an (vgl. Abb. 4.20 (f) und (g)). Jedes Mal wenn das von einem
Laserpuls ablatierte Material die Substratoberﬂäche erreicht, steigt deren Rauigkeit an. Im
Anschluss daran ordnen sich die Materialeinheiten auf der Oberﬂäche an den Stufenkanten an.
Dadurch verringert sich die Rauigkeit der Oberﬂäche. In der RHEED-Intensität zeigen sich
diese Eﬀekte in sprunghaftem Abfall der RHEED-Intensität und anschließendem schnellem
Wiederanstieg auf den Ausgangswert. Der Übergang vom Lagenwachstum zum Stufenwachs-
tum verläuft ﬂießend. Die Oszillationen werden gedämpft und die Relaxationseﬀekte an der
Oberﬂäche nehmen zu. Durch diese Art des Wachstums entsteht eine Oberﬂäche mit terras-
senartiger Struktur und sehr geringer Oberﬂächenrauigkeit (≤ 0, 5 nm).
Zusammenfassend lässt sich sagen, dass mit unseren optimalen Wachstumsparametern das
Material La0,67Ca0,33MnO3 im zweidimensionalen Wachstumsmodus einkristallin und mit sehr
geringen Oberﬂächenrauigkeiten aufwächst (vgl. auch [289]). Zu Beginn der Deposition ﬁndet
lagenweises Wachstum statt, welches im weiteren Verlauf in ein Stufenwachstum übergeht. Die
RHEED-Untersuchungen zeigen eine hohe kristalline Qualität, die durch die übrigen struktu-
rellen Charakterisierungsmethoden bestätigt wird.
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Wachstum von Schichten mit anderem Kalziumanteil
Die Depositionsparameter des Wachstums von La0,67Ca0,33MnO3-Schichten lassen sich auf
das Wachstum von Schichten mit niedrigeren Kalziumdotierungen bis hin zu x = 0, 2 übertra-
gen (vgl. auch [229]). Die Schichten zeigen bei diesen Parametern ebenfalls zweidimensionales
Wachstum bei einer sehr guten strukturellen Qualität.
In Abbildung 4.21 sind strukturelle Untersuchungen des Wachstums von La0,8Ca0,2MnO3
dargestellt. Zu Beginn des Depositionsprozesses, d. h. in den ersten Lagen, wächst die Schicht
im Modus des zweidimensionalen Lagenwachstums auf. Im Verlauf der RHEED-Intensität
(vgl. Abb. 4.21 (c)) des (0,0)-Reﬂexes sind Intensitätsoszillationen zu erkennen, deren Oszil-
lationsperiode dem Wachstum einer Monolage La0,8Ca0,2MnO3 entspricht. Auf den RHEED-
Beugungsbildern, die während des lagenweisen Wachstums aufgenommen wurden (vgl. z. B.
Abb. 4.21 (b)), ist eine einkristalline glatte Oberﬂäche zu erkennen. Das Beugungsmuster be-
steht aus senkrechten Streifen, auf denen die Reﬂexe des Laue-Kreises klar ausgebildet sind.
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Abbildung 4.21: Untersuchungen des Wachstums von La0,8Ca0,2MnO3-Schichten. (a) und (b)
RHEED-Aufnahmen des Substrates sowie der Schicht während des lagenweisen Wachstums. (c) und
(d) Verlauf der RHEED-Intensität des (0,0)-Reﬂexes. Zu Beginn des Wachstums sind RHEED-
Intensitätsoszillationen aufgrund von zweidimensionalem Lagenwachstum klar zu erkennen. Für grö-
ßere Schichtdicken ﬁndet ein Übergang zum Stufenwachstum statt. Der Bereich, an dem die RHEED-
Intensität aufgenommen wurde, ist über eine farbige Ellipse in Teil (a) markiert. (e) Rasterkraftmi-
kroskopieaufnahme der zugehörigen Schichtoberﬂäche; auf der Oberﬂäche sind Terrassen zu erkennen,
deren Höhenunterschied eine Einheitszelle des Materials beträgt. (f) ω-Scan einer La0,8Ca0,2MnO3-
Schicht.
Im weiteren Verlauf der Deposition geht der Wachstumsmodus in das zweidimensionale
Stufenwachstum über. Dieses bleibt bis zur Komplettierung der Schicht erhalten (vgl. Abb.
4.21 (d)). Nach Abschluss des Wachstums besteht die Schichtoberﬂäche aus Terrassen, die
einen Höhenunterschied von einer Einheitszelle des La0,8Ca0,2MnO3 aufweisen (vgl. Abb. 4.21
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(e)). Die hohe strukturelle Qualität der Schicht wird durch die XRD-Messungen bestätigt
(vgl. Abb. 4.21 (f)). Der Wert für die Halbwertsbreite des (002)-Peaks des ω-Scans beträgt
ΓFWHM11 = 0, 017◦.
Bei der Übertragung der Wachstumsparameter auf Schichten mit höheren Kalziumkonzen-
trationen, insbesondere bei einem Wert von x = 0, 5 der Dotierung, traten in den Schichten
Risse auf, die zur teilweisen Ablösung vom Substrat führten. In Abbildung 4.22 sind beispiel-
haft eine Fotograﬁe sowie eine Rasterkraftmikroskopieaufnahme einer sich ablösenden Ober-
ﬂäche gezeigt. Auf der Fotograﬁe sind quaderförmige Strukturen an der Schichtoberﬂäche, die
durch Risse voneinander getrennt sind, zu erkennen. In der Rasterkraftmikroskopieaufnahme
ist ein 10m× 10m Ausschnitt dieser Oberﬂäche gezeigt. Auf der Aufnahme ist die Begren-
zung einer dieser quaderförmigen Strukturen zu erkennen. Der Höhenunterschied zur nächsten
Fläche liegt deutlich über der Dicke der Schicht von ca. 500 nm, was auf eine Ablösung der
Schicht hindeutet.
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Abbildung 4.22: Fotograﬁe (a) und Rasterkraftmikroskopieaufnahme (b) einer sich ablösenden Ober-
ﬂäche einer La0,5Ca0,5MnO3-Schicht
Die strukturelle Qualität an den nicht aufgerissenen Bereichen ist vergleichbar mit der
Qualität der übrigen Kalziumkonzentrationen. In diesen Bereichen ist die Schicht einkristallin
und orientiert entlang der c-Achse aufgewachsen. Die RMS-Rauigkeit der Bereiche ist ebenfalls
kleiner als 1 nm. Eine mögliche Ursache für das Auftreten der Risse bei dieser Kalziumkon-
zentration ist die größere Gitterfehlanpassung zwischen Schicht und Substrat, die zu erhöhten
Spannungen und gegebenenfalls zum Reißen der Schicht führen kann.
Zur Vermeidung des Auftretens von Rissen wurde zur weiteren Optimierung des Schicht-
wachstums ein separater Versuchsplan für die Materialzusammensetzung La0,5Ca0,5MnO3
aufgestellt und durchgeführt. Dabei wurden die Laserenergiedichte und der Sauerstoﬀhin-
tergrunddruck variiert. Bei einer Wachstumstemperatur von 800 ◦C ergaben sich folgende
Parameter für ein Wachstum frei von Rissen: eine Laserenergiedichte von ET = 1675 mJcm2
sowie ein Sauerstoﬀhintergrunddruck von P (O2) = 8Pa. Die unter diesen Bedingungen ge-
wachsenen Dünnschichten sind einkristallin und von sehr guter struktureller Qualität. Sie
weisen eine etwas vergrößerte Oberﬂächenrauigkeit von immer noch deutlich unter 1 nm auf.
Die Schichten wachsen zu Beginn im Modus des zweidimensionalen Lagenwachstums auf. Die
Wachstumsart geht während der Deposition in das dreidimensionale Inselwachstum über. Für
detailliertere Informationen vergleiche auch [173].
11full width at half maximum
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4.2.1.4 Zusammenfassung
Das Material La1−xCaxMnO3 mit Kalziumdotierungen im Bereich 0, 2 ≤ x ≤ 0, 5 ist in sehr
guter einkristalliner Qualität aufwachsbar. Die Untersuchungen der RHEED-Intensität zeigen
Intensitätsoszillationen, die durch zweidimensionales Lagenwachstum hervorgerufen werden.
Pro Oszillation wird eine Monolage des Materials La1−xCaxMnO3 in der Höhe einer Einheits-
zelle aufgewachsen. Die RHEED-Intensitätsozillationen können zur Kontrolle des Wachstums
von mehrlagigen Schichten eingesetzt werden.
Darüber hinaus sind im Verlauf der RHEED-Intensität Relaxationseﬀekte der Oberﬂäche
beobachtbar. Diese wurden genutzt, um die Technik der Intervalldeposition anzuwenden. Die
Untersuchungen haben gezeigt, dass La0,67Ca0,33MnO3 in sehr guter struktureller Qualität
mit der Methode der Intervalldeposition aufwachsbar ist.
Mit den gefundenen optimalen Wachstumsparametern ist La1−xCaxMnO3 auch mit der
Technik der kontinuierlichen Deposition und für Schichtdicken von bis zu 500 nm in sehr
guter kristalliner Qualität aufwachsbar. Dabei ﬁndet für Kalziumdotierungen im Bereich
0, 2 ≤ x ≤ 0, 33 ein Übergang vom zweidimensionalen Lagenwachstum zum zweidimensio-
nalen Stufenwachstum statt. Der Wert für die Halbwertsbreite des (002)-Peaks des ω-Scans
liegt im Bereich von ΓFWHM ≈ 0, 017◦. Beim Wachstum von La0,5Ca0,5MnO3 ﬁndet ein Über-
gang vom zweidimensionalen Lagenwachstum zum dreidimensionalen Inselwachstum statt.
4.2.2 Einﬂuss der Kalziumdotierung
Reproduzierbares Wachstum von La1−xCaxMnO3-Schichten höchster struktureller Qualität
und die Kenntnisse der magnetischen und elektrischen Eigenschaften sind Voraussetzung für
den Einsatz dieses Materials als ferromagnetische Funktionsschichten in Sensoren und Mehr-
lagenbauelementen.
Die magnetischen und elektrischen Eigenschaften von La1−xCaxMnO3 werden im hohen
Maße durch den Kalziumanteil x beeinﬂusst (vgl. Kapitel 1.1.2). Durch die Eindotierung von
Kalzium wird der Anteil an Mn4+-Ionen gegenüber den Mn3+-Ionen erhöht. Außerdem wer-
den die Kristallstruktur und damit die Abstände und Winkel zwischen den Mangan- und
Sauerstoﬃonen verändert. Des Weiteren beeinﬂusst bei der Heteroepitaxie die Kristallstruk-
tur des Substrats die Kristallstruktur der Schichten. Obige Faktoren bedingen eine deutliche
Modiﬁkation der magnetischen und elektrischen Eigenschaften der La1−xCaxMnO3-Schichten.
In diesem Abschnitt werden das Wachstum und die strukturelle, magnetische und elek-
trische Charakterisierung von ferromagnetischen La1−xCaxMnO3-Schichten mit unterschied-
lichen Kalziumdotierungen vorgestellt. Zunächst wird auf den Einﬂuss der Kalziumdotierung
auf das Wachstum sowie auf die strukturelle Charakterisierung der Schichten eingegangen.
Anschließend werden Messungen der magnetischen und elektrischen Eigenschaften präsentiert
und diskutiert.
4.2.2.1 Wachstumsparameter der Schichten
Untersucht wurden La1−xCaxMnO3-Schichten mit vier unterschiedlichen Kalziumdotierungen
im ferromagnetischen Bereich zwischen 0, 2 ≤ x ≤ 0, 5. In Tabelle 4.2 ist ein Überblick über die
detaillierten chemischen Zusammensetzungen bzw. das Verhältnis von Lanthan zu Kalzium
der Schichten sowie über deren Wachstumsparameter gegeben.
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La : Ca Wachstumsparameter
ET
[
mJ
cm2
]
P (O2) [Pa] T [◦C] f [Hz]
La0,8Ca0,2MnO3 4 : 1 1800 6 800 3
La0,75Ca0,25MnO3 3 : 1 1800 6 800 3
La0,67Ca0,33MnO3 2 : 1 1800 6 800 3
La0,5Ca0,5MnO3 1 : 1 1675 8 800 3
Tabelle 4.2: Wachstumsparameter der La1−xCaxMnO3-Schichten
Für das Wachstum der La1−xCaxMnO3-Schichten werden die in der Optimierung gefun-
denen Parameter verwendet (vgl. Abschnitt 4.2.1.3 ab Seite 150). Entsprechend wurden für
Schichten mit Kalziumdotierungen von x = 0, 5 andere Parameter als bei den niedrigeren
Dotierungen verwendet (vgl. Abschnitt 4.2.1.3 ab Seite 152).12
4.2.2.2 Untersuchung des Wachstums und strukturelle Charakterisierung
Das Wachstum der Schichten wurde in-situ mit der Technik des RHEED beobachtet. Die
strukturellen Charakterisierungsmessungen wurden durch ex-situ XRD- und AFM-Messungen
ergänzt.
RHEED-Untersuchungen
Bei allen Kalziumdotierungen im Bereich 0, 2 ≤ x ≤ 0, 5 konnten zu Beginn des Wachs-
tums der La1−xCaxMnO3-Schichten RHEED-Intensitätsoszillationen beobachtet werden, die
durch den Wachstumsmodus des zweidimensionalen Lagenwachstums hervorgerufen werden.
Im weiteren Verlauf des Wachstums geht der Wachstumsmodus für Kalziumdotierungen von
0, 2 ≤ x ≤ 0, 33 zum zweidimensionalen Stufenwachstum über. Für einen Kalziumanteil von
x = 0, 5 ﬁndet ein Übergang zum Inselwachstum statt. Auch die vierzählige Kristallsym-
metrie zeigt sich in den RHEED-Untersuchungen. Bei der Rotation der Probe in der Ebene
wiederholt sich alle 90◦ das gleiche RHEED-Beugungsmuster.
In Abbildung 4.23 sind beispielhaft in-situ RHEED-Untersuchungen an einer Schicht aus
La0,5Ca0,5MnO3 dargestellt. Teil (a) der Abbildung zeigt eine RHEED-Aufnahme zu Beginn
des Wachstums. Auf dieser ist ein aus Streaks bestehendes RHEED-Beugungsbild mit den Re-
ﬂexen des nullten Laue-Kreises zu erkennen. Zu diesem Zeitpunkt wächst die Schicht im Modus
des zweidimensionalen Lagenwachstums auf. Die Oszillationen in der RHEED-Intensität sind
in Teil (b) der Abbildung gezeigt. Die Abtastrate der RHEED-Oszillationen ist durch Kreuze
markiert.
12Um optische Messungen zu ermöglichen, wurden alle Schichten mit einer nominellen Schichtdicke von
500 nm aufgebracht.
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Abbildung 4.23: RHEED-Untersuchungen an einer La0,5Ca0,5MnO3-Schicht. (a) RHEED-Aufnahme
der Schicht während des Lagenwachstums nach 52 s (die Position, an der der Verlauf der RHEED-
Intensität aufgenommen wurde, ist markiert). (b) Verlauf der RHEED-Intensität des (0,0)-Reﬂexes. Es
sind klare Oszillationen in der RHEED-Intensität zu erkennen. (c) RHEED-Aufnahme nach Abschluss
des Depositionsprozesses.
In Abschnitt (c) der Abbildung 4.23 ist ein RHEED-Beugungsbild nach Abschluss der
Deposition gezeigt. Die Streaks sind in längliche Reﬂexe separiert. Dies ist durch den Wachs-
tumsmodus des dreidimensionalen Inselwachstums bedingt.
Für die einzelnen Kalziumdotierungen werden die RHEED-Oszillationen zu Beginn des
Wachstums ausgewertet. Die Zahlenwerte für die Anzahl der Laserpulse pro gewachsener
Monolage (AML) sind in Tabelle 4.3 zusammenfassend aufgeführt. Zur Bestimmung der Os-
zillationsperiode wurden die Oszillationen zu Beginn des Wachstums verwendet.13
XRD-Untersuchungen
In Abbildung 4.24 sind für die untersuchten Kalziumdotierungen θ-2θ-XRD-Messungen
der La1−xCaxMnO3-Schichten dargestellt. Die Schichten sind einkristallin aufgewachsen. Es
sind nur (00h)-Reﬂexe der Substrate und der Schichten vorhanden. Mit zunehmender Kal-
ziumdotierung vergrößert sich der Abstand zwischen den Reﬂexen des Substrats und der
Dünnschichten. Das heißt, dass der Unterschied zwischen der Gitterkonstanten des Substrats
und der aufgewachsenen Schicht mit zunehmendem Kalziumanteil größer wird. Aus den θ-2θ-
Röntgendiﬀraktometriemessungen erfolgt über die Bragg-Bedingung (vgl. Gleichung B.1) die
Bestimmung der c-Achsen-Gitterkonstante der Schichten.14
Die c-Achsen-Gitterkonstante nimmt streng monoton mit steigender Kalziumdotierung ab
und erstreckt sich über einen Bereich von 0, 3889 nm für eine Kalziumdotierung von x =
0, 2 und 0, 3792 nm für eine Kalziumdotierung von x = 0, 5. Damit steigt die prozentuale
Abweichung zur Gitterkonstanten der Schicht mit steigender Kalziumdotierung von 0, 42%,
für eine Kalziumdotierung von x = 0, 2 auf 2, 90% für eine Kalziumdotierung von x = 0, 5.
13Ausgewertet wurde der Abstand von Minimum zu Minimum bzw. Maximum zu Maximum. Dabei wird zur
Bestimmung der Oszillationsperiode über mehrere Werte gemittelt. Die Anzahl der Laserpulse pro gewachsener
Monolage ergibt sich durch Multiplikation mit der Ablationsfrequenz des Lasers.
14Da der Winkel des Substratreﬂexes exakt bekannt ist, kann dieser zur Korrektur der Verkippung der
Probe eingesetzt werden. Dabei wird der entsprechende Reﬂex des Substrates als Referenz verwendet und
der Winkelabstand zum Schichtreﬂex bestimmt. Zur Erhöhung der Genauigkeit erfolgt die Bestimmung der
Gitterkonstanten für Reﬂexe mehrerer Ordnungen, soweit ein Unterschied zwischen den Reﬂexen des Substrates
und der Schichten zu erkennen ist (vgl. z. B. Abb. 4.24 (b)). Für die Kalziumdotierung von x = 0, 2 erfolgte
die Bestimmung der Gitterkonstanten aus einer höher aufgelösten Messung.
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Abbildung 4.24: Röntgendiﬀraktometriemessungen an La1−xCaxMnO3-Schichten. (a) Lineare Auf-
tragung der θ-2θ-Kurven für Kalziumdotierungen von x = 0, 2, x = 0, 25, x = 0, 33 und x = 0, 5.15 (b)
Logarithmische Darstellung der θ-2θ-XRD-Messung einer La0,67Ca0,33MnO3-Schicht. Die charakteris-
tischen Reﬂexe sind an den jeweiligen Kurven markiert.
Die aus den XRD-Messungen bestimmten Werte der Gitterkonstanten inklusive der An-
gabe des Fehlers16 und die prozentualen Abweichungen bezogen auf die Gitterkonstante des
Substrates sind in Tabelle 4.3 im Detail aufgeführt.
AFM-Untersuchungen
In Abb. 4.25 sind Rasterkraftmikroskopieaufnahmen der Oberﬂächen der La1−xCaxMnO3-
Dünnschichten dargestellt. Die Aufnahmen der Oberﬂächen der Schichten mit niedrigen Kalzi-
umdotierungen zwischen x = 0, 2 und x = 0, 33, dargestellt in Teil (a)-(c) der Abbildung 4.25,
zeigen Terrassenstrukturen. Auf der Rasterkraftmikroskopieaufnahme der Schicht mit einer
Kalziumdotierung von 50% (vgl. Abbildung 4.25 (d)) sind keine Terrassen, sondern Inseln zu
erkennen.
Die Terrassen und Inseln entstehen durch die Art des Wachstumsprozesses: die Terrassen
durch den Prozess des zweidimensionalen Stufenwachstums und die Inseln durch den Prozess
des dreidimensionalen Inselwachstums. Damit werden die RHEED-Untersuchungen bestätigt,
in denen die Schichten mit niedriger Kalziumdotierung einen Übergang des anfänglich zweidi-
mensionalen Lagenwachstums in das zweidimensionale Stufenwachstum zeigten. Die Schicht
mit 50% Kalziumanteil ist im letzten Wachstumsabschnitt im Modus des dreidimensionalen
Inselwachstums aufgewachsen. Des Weiteren ist in den Aufnahmen (vgl. Abb. 4.25) zu erken-
nen, dass die Rauigkeit auf den Terrassen mit steigender Kalziumdotierung zunimmt. Für die
niedrigste Kalziumdotierung von (x = 0, 2) ist auf den Terrassen kaum Rauigkeit vorhanden,
für einen Kalziumanteil von 25% ist eine leichte Körnung der Terrassen zu erkennen und
bei einer Kalziumdotierung von x = 0, 33 zeigt die Rastermikroskopieaufnahme deutlich die
Zusammensetzung der Terrassen aus Inseln.
Mit steigendem Kalziumanteil der Verbindung steigt die Gitterfehlanpassung zum Sub-
strat. Das hat Einﬂuss auf den Wachstumsprozess und darüber auf die strukturelle Qualität
der Schichten. Mit steigendem Kalziumanteil wird das zweidimensionale Wachstum schwieri-
15Zur besseren Darstellung sind die Kurven in x- und y-Richtung verschoben.
16Die Ermittlung der Fehler erfolgt unter Zuhilfenahme des Fehlerfortpﬂanzungsgesetzes unter der Annahme,
dass die Ungenauigkeit in der Winkelbestimmung Ursache für den Fehler ist.
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Abbildung 4.25: Rasterkraftmikroskopiemessungen an La1−xCaxMnO3-Schichten mit Kalziumdo-
tierungen von (a) x = 0, 2, (b) x = 0, 25, (c) x = 0, 33 und (d) x = 0, 5. In den Aufnahmen (a) - (c)
sind Terrassen an den Oberﬂächen zu erkennen, verursacht durch zweidimensionales Stufenwachstum.
Auf der Aufnahme in (d) sind Inseln auf der Oberﬂäche vorhanden.
ger. Bei einer Kalziumdotierung bis 33% ist auch bei hohen Schichtdicken von bis zu 500 nm
zweidimensionales Wachstum möglich, jedoch ändert sich die Größe der zusammenhängenden
Einheiten auf den Oberﬂächen der Terrassen.
Aus den AFM-Aufnahmen lassen sich die RMS17-Rauigkeiten der Schichten bestimmen.
Diese sind in Tabelle 4.3 aufgeführt. Alle Schichten haben trotz der Dicke von ca. 500 nm sehr
niedrige RMS-Rauigkeiten von deutlich weniger als 1 nm. Die geringsten RMS-Rauigkeiten
haben die Schichten mit 20-prozentiger bzw. 33-prozentiger Kalziumdotierung mit Werten
von 0, 185 nm und 0, 134 nm. Die höchste RMS-Rauigkeit weist die Schicht mit 50-prozentiger
Kalziumdotierung mit einem Wert von 0, 665 nm für die inselartige Oberﬂäche auf. Bei den
Schichten für Kalziumdotierungen x ̸= 0, 5 beeinﬂussen bzw. vergrößern die Stufen an der
Oberﬂäche den Wert der RMS-Rauigkeit. Die Schicht mit 20-prozentigem Kalziumanteil hat
z. B. auf der Terrassenoberﬂäche einen RMS-Wert von ≈ 88 pm.
Überblick über die Ergebnisse der strukturellen Untersuchungen
Die La1−xCaxMnO3-Schichten der einzelnen Kalziumdotierungen sind einkristallin und in
sehr guter struktureller Qualität aufgewachsen. In Tabelle 4.3 ist ein Überblick über die struk-
turellen Eigenschaften der Schichten für die unterschiedlichen Kalziumdotierungen gegeben.
17root-mean-squared
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Aufgeführt sind die Anzahl an Laserpulsen pro gewachsener Monolage (LIP), die c-Achsen-
Gitterkonstante sowie deren Abweichung in Bezug auf das Substrat und die RMS-Rauigkeit
der Oberﬂächen.
RHEED XRD AFM
LIP c-Achse Abweichung RMS[
1
ML
]
[nm] [%] [nm]
La0,8Ca0,2MnO3 12, 65± 0, 4 0, 3889± 0, 0008 0, 42 0,185
La0,75Ca0,25MnO3 12, 8± 0, 5 0, 3869± 0, 0016 0, 93 0,429
La0,67Ca0,33MnO3 11, 85± 0, 45 0, 3850± 0, 0011 1, 42 0,134
La0,5Ca0,5MnO3 12, 9± 0, 3 0, 3792± 0, 0008 2, 90 0,665
Tabelle 4.3: Überblick über die strukturellen Eigenschaften der unterschiedlich mit Kalzium dotierten
La1−xCaxMnO3-Schichten. Die Werte wurden mittels Elektronenbeugung (RHEED), Röntgenbeugung
(XRD) und Rasterkraftmikroskopie (AFM) gewonnen. Aufgeführt sind die Anzahl an Laserpulsen pro
gewachsener Monolage (LIP), die c-Achsen-Gitterkonstante sowie deren Abweichung in Bezug auf das
Substrat und die RMS-Rauigkeit der Oberﬂächen.
Mit sinkender Kalziumdotierung verbessert sich die strukturelle Qualität der Schichten.
Dies zeigt sich sowohl in den RHEED- und den Röntgen- als auch in den Rastermikroskopie-
messungen. Mögliche Gründe sind zum einen die geänderte Materialzusammensetzung und
zum anderen die Verringerung der Gitterfehlanpassung der Kristallstruktur des Schichtmate-
rials in Bezug auf das Substrat. Die unterschiedliche Verspannung der Schicht kann sich auch
auf die elektrischen und magnetischen Eigenschaften auswirken und muss bei der Interpreta-
tion der Messungen und Ergebnisse berücksichtigt werden.
4.2.2.3 Untersuchung der magnetischen und elektrischen Eigenschaften
Zur Untersuchung der magnetischen und elektrischen Eigenschaften La1−xCaxMnO3-Schich-
ten wurden bei Kalziumdotierungen zwischen 0, 2 ≤ x ≤ 0, 5 SQUID-Magnetometer-Messun-
gen bzw. van-der-Pauw-Messungen durchgeführt.
SQUID-Magnetometer-Messungen zur magnetischen Charakterisierung
Die magnetische Charakterisierung der La1−xCaxMnO3-Dünnschichten erfolgte mittels
SQUID-Magnetometer-Messungen.18 In Abbildung 4.26 sind beispielhaft die Ergebnisse der
SQUID-Magnetometer-Messungen an einer La0,67Ca0,33MnO3-Schicht gezeigt.19
18Die Messungen wurden von Dirk Menzel vom Institut für Physik der Kondensierten Materie der Techni-
schen Universität Braunschweig durchgeführt.
19Zur Bestimmung des magnetischen Moments der Probe muss zunächst die Magnetisierung, die durch
das Substrat verursacht wird, subtrahiert werden. Das magnetische Moment pro F. E. (Formeleinheit bzw.
Einheitszelle) ergibt sich aus dem Messwert der Magnetisierung dividiert durch die Anzahl der Formeleinhei-
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Abbildung 4.26: SQUID-Magnetometer-Messungen einer La0,67Ca0,33MnO3-Schicht. (a) Abhängig-
keit der Magnetisierung der Probe vom angelegten Magnetfeld bei verschiedenen Temperaturen. (b)
Vergrößerter Ausschnitt der Messungen für geringe magnetische Felder. (c) Darstellung des Tempe-
raturverlaufs des magnetischen Moments der Probe bei einem magnetischen Feld von 1 kOe. Vor der
einen Messung wurde die Probe bei anliegendem magnetischem Feld abgekühlt (field cooled) und
vor der anderen Messung wurde die Probe ohne anliegendes magnetisches Feld abgekühlt (zero field
cooled). Die Angabe des magnetischen Moments pro Formeleinheit erfolgt in Vielfachen des Bohrschen
Magnetons µB.
Teil (a) der Abbildung 4.26 zeigt mittels Hysteresemessungen die Abhängigkeit des ma-
gnetischen Moments der Proben vom angelegten äußeren Magnetfeld bei verschiedenen Tem-
peraturen zwischen 10K und 350K. In Teil (b) von Abbildung 4.26 ist ein Ausschnitt der
Messungen bei kleinen Magnetfeldern gezeigt und Teil (c) zeigt die Abhängigkeit des magne-
tischen Moments der Probe von der Temperatur bei einem äußeren Magnetfeld von 1 kOe.
Die Schicht aus La0,67Ca0,33MnO3 zeigt in den SQUID-Magnetometer-Messungen folgen-
des Verhalten: Durch Anlegen eines äußeren magnetischen Feldes lässt sich die Probe ma-
gnetisieren. Für hohe Temperaturen zeigt die Probe paramagnetisches Verhalten, d. h. die
Ausrichtung der magnetischen Domänen ist nur bei Anwesenheit eines äußeren Magnetfeldes
gegeben und verschwindet bei Abwesenheit des Feldes (vgl. z. B. Abb. 4.26 bei einer Tempe-
ratur von 350K).
Für tiefe Temperaturen ist die Probe ferromagnetisch (vgl. z. B. Abb. 4.26 (a) und (b)
bei einer Temperatur von 10K). Die Messung des magnetischen Momentes in Abhängigkeit
vom Magnetfeld zeigt den typischen Verlauf einer Hystereseschleife. Durch Anlegen des Feldes
werden die magnetischen Domänen der Probe ausgerichtet und erreichen die Sättigungsmagne-
tisierung. Bei der Reduzierung der Größe des magnetischen Feldes verringert sich die Höhe der
Magnetisierung der Probe. Bei einem Wert von B = 0T verbleibt eine von Null verschiedene
Restmagnetisierung. Erst durch eine Vergrößerung des magnetischen Feldes in entgegengesetz-
ter Orientierung zur Magnetisierung der Probe erfolgt beim Erreichen der Koerzitivfeldstärke
Hc die Entmagnetisierung. Eine weitere Erhöhung des Feldes führt zur erneuten Ausrichtung
der magnetischen Momente und schließlich zum Erreichen der Sättigungsmagnetisierung.
Sowohl die Koerzitivfeldstärke Hc als auch die Remanenz BR sind abhängig von der Tem-
peratur. Bei der niedrigsten gemessenen Temperatur von 10K ist der Wert für die Koerzi-
tivfeldstärke und damit die Ausdehnung der Hysterese sowie die Remanenz am größten. Das
Verhalten der beiden Größen in Bezug auf die Temperatur ist nicht monoton.
ten des Materials der Probe. Diese wird bestimmt durch das Verhältnis des Volumens der Probe, d. h. die
lateralen Abmessungen sowie die Dicke der Schicht und des Volumens der Formeleinheit. Angegeben wird die
Magnetisierung der Probe in Vielfachen des Bohrschen Magnetons µB.
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Aus den Messungen ergibt sich für die Sättigungsmagnetisierung ein Wert von 2, 22µB.
Der theoretisch zu erwartende Wert für die Sättigungsmagnetisierung bestimmt sich aus dem
Verhältnis der Manganionen. Die Manganionen der Verbindung La0,67Ca0,33MnO3 setzen sich
zu zwei Dritteln aus Mn3+ (4µB) und zu einem Drittel aus Mn4+ (3µB) zusammen. Da-
mit ergibt sich ein Wert für die zu erwartende Sättigungsmagnetisierung von 3, 67µB. Die
Sättigungsmagnetisierung der Schicht ist gegenüber diesem Wert deutlich reduziert.
In Teil (c) der Abbildung 4.26 ist der temperaturabhängige Verlauf der Magnetisierung
der Probe für zwei unterschiedliche Messverfahren dargestellt. Einmal wurde die Probe bei
angelegtem äußerem magnetischem Feld abgekühlt (field cooled), das andere Mal wurde der
Abkühlungsprozess ohne angelegtes äußeres Magnetfeld durchgeführt (zero field cooled). Un-
terschiede in den beiden Messungen ergeben sich für tiefe Temperaturen. Die im Magnetfeld
abgekühlten Proben haben bei tiefen Temperaturen eine größere Anzahl an ausgerichteten
magnetischen Momenten und weisen damit eine höhere Magnetisierung auf. Bei hohen Tem-
peraturen zeigen beide Messkurven den gleichen Verlauf. Mit der Erwärmung der Probe re-
duziert sich das magnetische Moment und die Probe geht vom ferromagnetischen Zustand
in den paramagnetischen Zustand über. Die Übergangstemperatur beträgt TC ≈ 117K und
ist deutlich reduziert im Vergleich zu Einkristallen (TC ≈ 260K). Für höhere Temperaturen
deutet sich ein zweiter Phasenübergang bei ca. 269K an (siehe auch [289]).
Mögliche Ursache für den reduzierten Wert der Sättigungsmagnetisierung und der Über-
gangstemperatur ist die Verspannung der Schichten durch das Substrat. Die magnetischen
Eigenschaften des Materials sind sensibel abhängig von dem Bindungswinkel zwischen den
Mangan- und den Sauerstoﬃonen (Mn-O-Mn). Dieser Winkel und damit die magnetischen
Eigenschaften werden durch die Verspannung beeinﬂusst. In [45] wird über vergleichbares
magnetisches Verhalten von strukturell qualitativ hochwertigen durch das Substrat verspann-
ten La0,67Ca0,33MnO3-Dünnschichten berichtet und das Verhalten auf die Verspannung der
Schichten zurückgeführt (vgl. dazu auch z. B. [28,42]).
Das Auftreten von zwei Übergangstemperaturen deutet auf die Koexistenz zweier gleich-
zeitig existierender Phasen hin. Über die Koexistenz einer leitenden ferromagnetischen Phase
und einer nicht-leitenden antiferromagnetischen Phase an verspannten Manganatschichten
wird, z. B. in [290], berichtet (vgl. auch [28,45,291]).
Abhängigkeit der Magnetisierung von der Kalziumdotierung
In Abbildung 4.27 sind im Überblick SQUID-Magnetometer-Messungen an Schichten aus
La1−xCaxMnO3 mit Kalziumdotierungen im Bereich 0, 2 ≤ x ≤ 0, 5 dargestellt. Teil (a) der
Abbildung 4.27 zeigt Messungen der ferromagnetischen Hysterese bei einer Temperatur von
10K. In Teil (b) der Abbildung ist die Messung des magnetischen Momentes der Probe in
Abhängigkeit von der Temperatur dargestellt. Die Proben wurden bei einem Magnetfeld von
1 kOe abgekühlt.
Die Proben zeigen für alle Kalziumdotierungen unterhalb einer Übergangstemperatur fer-
romagnetisches Verhalten. Die Koerzitivfeldstärke verändert sich in Abhängigkeit vom Kal-
ziumanteil der Manganatschichten. Sie ist monoton zunehmend mit steigendem x. Die Sät-
tigungsmagnetisierung ist ebenfalls abhängig vom Kalziumanteil der Schicht und sinkt mit
ansteigendem Anteil von 3, 25µB bei 20%igem Kalziumanteil auf 0, 78µB bei 50%igem Kalziu-
manteil. Da sich mit ansteigender Kalziumkonzentration der Anteil an Mn3+-Ionen gegenüber
den Mn4+-Ionen erhöht, ist diese Abnahme zu erwarten.
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Abbildung 4.27: SQUID-Magnetometer-Messungen an La1−xCaxMnO3- Schichten mit Kalziumdo-
tierungen zwischen 0, 2 ≤ x ≤ 0, 5. (a) Messung der ferromagnetischen Hysterese bei einer Temperatur
von T = 10K. Der Einschub zeigt einen vergrößerten Ausschnitt der Messungen bei kleinen Magnet-
feldern. (b) Messung des magnetischen Momentes der Proben in Abhängigkeit von der Temperatur bei
einem äußeren magnetischen Feld von 1 kOe.
Insgesamt sind die gemessenen Werte für die Sättigungsmagnetisierung niedriger als die
theoretisch erwarteten. Mit steigendem Kalziumanteil nimmt die Abweichung zwischen be-
rechneten und gemessenen Werten zu. Mögliche Ursache für die reduzierte Sättigungsmagne-
tisierung ist die durch das Substrat bedingte Verzerrung der Kristallstruktur des Manganats.
Da mit steigendem Kalziumanteil auch die Gitterfehlanpassung zwischen Schicht und Sub-
strat zunimmt, sind die Ergebnisse konsistent. Die Werte für die gemessene und theoretisch
berechnete Sättigungsmagnetisierung der Dünnschichten sind in Tabelle 4.4 aufgeführt.
In Teil (b) der Abbildung 4.27 ist der temperaturabhängige Übergang vom ferromagneti-
schen zum paramagnetischen Verhalten zu erkennen. Die Temperaturen für den Phasenüber-
gang TC sind in Tabelle 4.4 für die einzelnen Kalziumdotierungen angegeben. Im Vergleich zu
den TC-Werten von unverspanntem Material sind diese reduziert. In den Messungen deutet
sich für alle Kalziumkonzentrationen ein zweiter Phasenübergang bei Temperaturen zwischen
263K und 277K und damit die Koexistenz von zwei Phasen an (vgl. auch [292]).
Fazit der magnetischen Charakterisierung
Zusammenfassend lässt sich sagen, dass die Gitterfehlanpassung zwischen Substrat und
Schicht zu einer Verspannung der gewachsenen Schichten führt. Neben der strukturellen Qua-
lität der Schichten werden auch deren magnetische Eigenschaften beeinﬂusst. Die Messungen
deuten darauf hin, dass die Verspannung zu einer Veränderung der Bindungswinkel zwischen
Mangan und Sauerstoﬀ und damit zur Veränderung der magnetischen Eigenschaften und zur
Koexistenz von verschiedenen Phasen führt.
Da die Gitterfehlanpassung mit steigendem Kalziumanteil größer wird, muss der Einﬂuss
des Substrates bei der Interpretation der Auswirkung der Kalziumdotierung berücksichtigt
werden. Bei niedrigen Kalziumkonzentrationen ist die Gitterfehlanpassung zwischen Schicht
und Substrat und damit die Auswirkung auf die Eigenschaften der Dünnschichten geringer.
Dies zeigt sich u. a. darin, dass die Schicht mit einer Kalziumkonzentration von x = 0, 25
den höchsten Wert für die Übergangstemperatur TC aufweist und nicht, wie in unverspann-
tem Material erwartet, die Schicht mit einem Kalziumanteil von x = 0, 33. Der Einﬂuss der
Kalziumdotierung wird durch den Einﬂuss des Substrates teilweise überdeckt.
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Daher muss beim möglichen Einsatz von La1−xCaxMnO3 als magnetische Funktionsschicht
in Bauelementen der Einﬂuss auf die Eigenschaften durch die Gitterfehlanpassung zur darunter
liegenden Lage berücksichtigt werden. Insgesamt eignet sich (bei tiefen Temperaturen) das
Material zum Einsatz in Mehrlagenbauelementen.
Van-der-Pauw-Messungen zur elektrischen Charakterisierung
Zur elektrischen Charakterisierung der La1−xCaxMnO3-Dünnschichten wurden Van-der-
Pauw-Messungen vorgenommen.20 In Abbildung 4.28 sind beispielhaft die Van-der-Pauw-
Messungen an der La0,67Ca0,33MnO3-Dünnschicht für verschiedene Magnetfelder zwischen
B = 0T und B = 8T gezeigt.
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Abbildung 4.28: Van-der-Pauw-Messungen an einer La0,67Ca0,33MnO3-Dünnschicht bei Magnetfel-
dern zwischen B = 0T und B = 8T. Der maximale Schichtwiderstand ohne Magnetfeld tritt bei einer
Temperatur von Tmax ≈ 159K auf.
Der elektrische Widerstand der Schicht ist bei tiefen Temperaturen niedrig, steigt bei
mittleren Temperaturen auf ein Maximum an und sinkt für hohe Temperaturen wieder ab.
Der Unterschied zwischen den Messungen bei verschiedenen Magnetfeldern ist am größten
in der Umgebung des Maximalwertes Tmax. Die Maxima der einzelnen Kurven verschieben
sich mit ansteigendem Magnetfeld zu höheren Temperaturen. Gleichzeitig nimmt der Maxi-
malwert des elektrischen Schichtwiderstandes monoton ab. Der maximale Schichtwiderstand
ohne angelegtes Magnetfeld tritt bei einer Temperatur von Tmax ≈ 159K auf.
Der geringe Widerstand bei tiefen Temperaturen begründet sich dadurch, dass die Probe
bei diesen Temperaturen ferromagnetisch ist. Die parallele Ausrichtung der Spins der Man-
ganionen begünstigt die elektrische Leitfähigkeit. Steigt die Temperatur, nimmt die parallele
Ausrichtung der Spins ab und der elektrische Widerstand steigt an. Für hohe Temperatu-
ren oberhalb der Übergangstemperatur zum paramagnetischen Zustand steigt die elektrische
Leitfähigkeit trotz nicht ausgerichteter Spins durch thermische Prozesse an. Die größte Än-
derung des elektrischen Widerstands ergibt sich durch den magnetoresistiven Eﬀekt, d. h.
durch das Anlegen eines magnetischen Feldes, welches zur Ausrichtung der Mangan-Spins
führt und darüber eine deutliche Erhöhung der elektrischen Leitfähigkeit bewirkt. Dies macht
sich insbesondere in der Umgebung der Übergangstemperatur TC bemerkbar. Daher liegen
die Tmax-Werte in der Nähe der Curie-Temperatur [45].
20Die Messungen wurden von Dirk Schulze Grachtrup vom Institut für Physik der Kondensierten Materie
aus der Arbeitsgruppe um Professor Stefan Süllow der Technischen Universität Braunschweig durchgeführt.
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Bei den Messungen der La1−xCaxMnO3-Schichten bei den anderen Kalziumkonzentratio-
nen trat, bedingt durch größere elektrische Schichtwiderstände, stärkeres Rauschen auf. Die
Schichten zeigten ähnliches Verhalten des elektrischen Widerstandes in Abhängigkeit von der
Temperatur bei insgesamt höheren Widerständen und mit zu niedrigeren Temperaturen ver-
schobenen Maxima (vgl. dazu auch [178,229,293]). Soweit möglich, wurde aus den Messungen
die Temperatur des maximalen Schichtwiderstands extrahiert (vgl. Tabelle 4.4).21
Entsprechend der mittels SQUID-Magnetometer-Messungen ermittelten Werte für die
Übergangstemperaturen TC sind die Temperaturen Tmax gegenüber den für Einkristalle erwar-
teten Werten reduziert. Die Ergebnisse deuten darauf hin, dass dies durch die Verspannung
der Schichten durch das Substrat und damit die Veränderung der Mn-O-Mn-Bindungswinkel
verursacht wird. Insbesondere bei hoher struktureller Qualität von Schichten, hervorgeru-
fen durch den zweidimensionalen Wachstumsmodus, kann die Verspannung auch für große
Schichtdicken aufrechterhalten werden (vgl. auch [45]).
Die Ergebnisse der Untersuchung werden durch die Analyse eines unter gleichen Bedin-
gungen auf ein Substrat mit geringerer Gitterfehlanpassung ((110)-NdGaO3) aufgewachsener
La0,67Ca0,33MnO3-Schicht bekräftigt. Diese zeigte in der elektrischen Vermessung einen deut-
lich höheren Wert für Tmax > 200K (vgl. dazu auch [178,229,293]).
Überblick über magnetische und elektrische Eigenschaften
In Tabelle 4.4 sind die magnetischen und elektrischen Eigenschaften der Dünnschichten
aus La1−xCaxMnO3 mit Kalziumdotierungen im Bereich 0, 2 ≤ x ≤ 0, 5 im Überblick zusam-
menfassend dargestellt.
SQUID-Magnetometer van-der-Pauw
Msat (exp.) Msat (spin) TC Tmax
µB µB [K] [K]
La0,8Ca0,2MnO3 3,24 3,80 133 67
La0,75Ca0,25MnO3 2,45 3,75 150
La0,67Ca0,33MnO3 2,22 3,67 117 159
La0,5Ca0,5MnO3 0,78 3,50 121 106
Tabelle 4.4: Überblick über die magnetischen und elektrischen Eigenschaften der unterschiedlich mit
Kalzium dotierten La1−xCaxMnO3-Schichten. Die Werte wurden mittels SQUID-Magnetometer und
Van-der-Pauw-Messungen ermittelt. Aufgeführt sind die Sättigungsmagnetisierung und die Übergangs-
temperatur TC. Außerdem ist, sofern diese bestimmbar war, die Temperatur Tmax beim Erreichen des
maximalen Schichtwiderstandes angegeben.
21Die Van-der-Pauw-Messungen wurden als DC-Messungen durchgeführt. Die Ströme wurden in Abhän-
gigkeit vom Schichtwiderstand zwischen 10A und 20mA so eingestellt, dass bei möglichst gutem Signal-zu-
Rausch-Verhältnis gemessen werden konnte (ohne Auswirkung der Eigenerwärmung der Probe auf die Mes-
sung) [194].
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Angegeben sind in Tabelle 4.4 die über die SQUID-Magnetometer-Messungen bestimmten
Werte für die Sättigungsmagnetisierung und die Übergangstemperatur TC sowie die aus den
Van-der-Pauw-Messungen ermittelte Temperatur beim Erreichen des maximalen Schichtwi-
derstands.
Die Gitterfehlanpassung zwischen Substrat und Schicht, welche sich mit zunehmendem
Kalziumanteil vergrößert, beeinﬂusst neben den strukturellen Eigenschaften die magnetischen
und elektrischen Eigenschaften der mit gepulster Laserdeposition gewachsenen Schichten aus
La1−xCaxMnO3. Dadurch wird die Auswirkung der Kalziumdotierung teilweise überdeckt.
Insgesamt eignen sich die La1−xCaxMnO3-Schichten zum Einsatz in Mehrlagenbauelemen-
ten. Die Schichten haben bei tiefen Temperaturen eine elektrisch leitende ferromagnetische
Phase. Die Übergangstemperaturen und die Sättigungsmagnetisierung sind im Vergleich zu
den theoretisch zu erwartenden Werten von unverspanntem Material reduziert. Die Messungen
deuten auf das teilweise Auftreten einer Phasenseparation hin.
4.2.3 MOKE22-Messungen
Für die Verwendung von Manganatdünnschichten in nanostrukturierten oxidischen Bauele-
menten ist eine Untersuchung der Struktur der magnetischen Domänen im Nanometerbe-
reich erforderlich. Deshalb habe ich im Rahmen dieser Arbeit Magneto-optische Kerr-Eﬀekt-
(MOKE-)Messungen an den Manganatdünnschichten durchgeführt.23
Im Folgenden ist zunächst die Herstellung, Charakterisierung und Strukturierung der Man-
ganatschichten beschrieben.24 Anschließend werden die MOKE-Messungen vorgestellt.25 Da-
bei wird zunächst auf die Wachstumsparameter, die Deposition und die Charakterisierung der
Dünnschichten sowie auf deren Strukturierung eingegangen. Anschließend werden der Aufbau
des MOKE-Messstandes sowie die durchgeführten Verbesserungen und Erweiterungen be-
schrieben. Dann werden die MOKE-Untersuchungen an den Manganatschichten vorgestellt.
Teile des Abschnittes sind im Abschlussbericht [294] veröﬀentlicht.
4.2.3.1 Herstellung, Charakterisierung und Strukturierung der Proben
Die magnetischen Dünnschichten mit Schichtdicken zwischen 4 nm und 500 nm wurden mit-
tels der Methode der gepulsten Laserdeposition gewachsen und strukturell mittels in-situ
RHEED-Messungen, Röntgenbeugung und Rasterkraftmikroskopiemessungen charakterisiert
sowie fotolithograﬁsch strukturiert.
Herstellung
Als Target kam ein polykristallines Target zum Einsatz (vgl. Abschnitt 3.1.2). An der
Kristalloberﬂäche einheitlich TiO2-terminiertes und atomar glattes (001)-SrTiO3 wurde als
Substratmaterial verwendet (vgl. Abschnitt 3.2.1).
22Magneto-optischer Kerr-Eﬀekt
23Die Messungen fanden im Rahmen eines Forschungsaufenthaltes am GREYC-(Groupe de Recherche en
Informatique, Image, Automatique et Instrumentation de Caen) laboratoire am ENSICAEN (École Nationale
Supérieure d’Ingénieurs de Caen) in Frankreich, gefördert durch die ESF (European Science Foundation), im
Rahmen des Wissenschaftsprogramms THIOX (Thin Films for Novel Oxide Devices) statt.
24Die Schichten wurden im Rahmen dieser Arbeit am Institut für Elektrische Messtechnik und Grundlagen
der Elektrotechnik der Technischen Universität Braunschweig aufgewachsen.
25Die MOKE-Messungen habe ich in Frankreich am GREYC durchgeführt.
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Als Wachstumsparameter für die Laserdeposition wurden die folgenden Parameter einge-
setzt (vgl. auch Abschnitt 4.2.1): eine Laserenergiedichte auf dem Target von ET ≈ 1, 8 Jcm2 ,
eine Substrattemperatur von T ≈ 800 ◦C und ein Sauerstoﬀhintergrunddruck im Rezipienten
von P (O2) ≈ 6Pa.
Strukturelle Charakterisierung
Im Folgenden sind die Ergebnisse der strukturellen Charakterisierung beispielhaft an der
La0,67Ca0,33MnO3-Schicht mit der größten Schichtdicke von 500 nm dargestellt. Für die Schicht
wurden mit einer Frequenz von 3 Hz 16.400 Laserpulse in Intervallen ablatiert.
Abbildung 4.29 zeigt die Untersuchung der Intensität des direkt gespiegelten Strahls wäh-
rend des Wachstums der Schicht. Dabei sind in Teil (a) der Abbildung 4.29 die ersten drei ge-
wachsenen Intervalle von jeweils 50 Laserpulsen inklusive einer nachfolgenden Pause von 120 s
dargestellt. RHEED-Intensitätsoszillationen, die zweidimensionales Lagenwachstum anzeigen,
sind deutlich zu erkennen. Die Oszillationsperiode ergibt sich zu 12, 5± 0, 5 Laserpulsen.
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Abbildung 4.29: Verlauf der RHEED-Intensität des (0,0)-Reﬂexes während des Wachstums der
La0,67Ca0,33MnO3-Schicht mit der größten Schichtdicke von 500 nm (MOKE#5). (a) Intensitätsoszilla-
tionen während der ersten drei gewachsenen Intervalle mit jeweils 50 Laserpulsen. (b) Intensitätsverlauf
während des Wachstums der Intervalle 5 bis 18 mit jeweils 625 Laserpulsen. (c) Intensitätsoszillationen
während des Wachstums des 10. Intervalls.
Der übrige Anteil der Schicht (MOKE#5) wurde in 26 Intervallen von jeweils 625 Laser-
pulsen, unterbrochen durch Pausen mit einer Dauer von 120 s, aufgebracht. Abbildung 4.29
(b) zeigt die RHEED-Intensität der Intervalle 5 bis 18 sowie vergrößert in Teil 4.29 (c) das 10.
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Intervall. RHEED-Intensitätsoszillationen, hervorgerufen durch den Modus des zweidimensio-
nalen Lagenwachstums, sind deutlich zu erkennen. Am Ende des Intervalls zeigt der Verlauf
der RHEED-Intensität zweidimensionales Stufenwachstum.
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Abbildung 4.30: RHEED-Bilder vom Anfang und vom Ende der 500 nm dicken La0,67Ca0,33MnO3-
Schicht (a) nach 50 Laserpulsen und (b) nach 16.400 Laserpulsen. (c) Zugehöriges ex-situ AFM-Bild
der Schicht.
Abbildung 4.30 (a) und (b) zeigen RHEED-Beugungsbilder, aufgenommen während des
Wachstums der Schicht MOKE#5. Aufnahme (a) wurde zu Anfang des Wachstums nach 50
Laserpulsen und Aufnahme (b) am Ende des Wachstums nach 16.400 Laserpulsen (≈ 500 nm)
gespeichert.
Das RHEED-Beugungsbild zu Beginn des Wachstums entspricht einer glatten Oberﬂäche.
Ein Streifenmuster sowie schmale Reﬂexe des Laue-Kreises sind deutlich zu erkennen. Zum
Ende des Wachstums der Schicht sind die Reﬂexe verlängert, das Streifenmuster bleibt er-
halten, was insgesamt auf eine sehr gute Oberﬂächenqualität bei etwas erhöhter Rauigkeit
hindeutet. Die AFM-Aufnahme der Oberﬂäche (vgl. Abb. 4.30 (c)) bestätigt die sehr gute
strukturelle Schichtqualität. Nach Abschluss des Wachstumsprozesses weist die Oberﬂäche
Terrassen mit einer leicht körnigen Struktur auf.
Tabelle 4.5 gibt einen Überblick über die gewachsenen Schichten inklusive der Anga-
be zu den nominellen Schichtdicken und den aus AFM-Untersuchungen bestimmten RMS-
Rauigkeiten.
Schicht RMS-Rauigkeit Schichtdicke
MOKE#1 0, 16 nm 4,7nm
MOKE#2 0, 16 nm 20nm
MOKE#3 0, 12 nm 40nm
MOKE#4 0, 16 nm 100nm
MOKE#5 0, 14 nm 500nm
Tabelle 4.5: Überblick über die für die MOKE-Untersuchungen hergestellten Proben. Die Schichten
wurden in Intervallen mit folgenden Depositionsparametern aufgebracht: einer Laserenergiedichte von
ET ≈ 1, 8 Jcm2 , einer Substrattemperatur von T ≈ 800 ◦C und einem Sauerstoﬀhintergrunddruck von
P (O2) ≈ 6Pa.
Insgesamt eignen sich die Dünnschichten für MOKE-Untersuchungen. Die Messungen zur
strukturellen Charakterisierung haben eine sehr gute Schichtqualität ergeben. In den Rönt-
genmessungen ist einkristallines Wachstum frei von Fremdphasen zu erkennen. RHEED-
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Oszillationen, die zu Beginn des Wachstums aller Schichten zu beobachten waren, zeigen
zweidimensionales Wachstum. Die gute Qualität von Schicht und Oberﬂäche wird durch in-
situ RHEED-Beugungsbilder und Rasterkraftmikroskopieaufnahmen bekräftigt.
Strukturierung
Die Dünnschichten wurden unter Verwendung von optischer Lithograﬁe und Argon-Ionen-
Ätzen subtraktiv strukturiert. Zur Strukturübertragung wird eine vom GREYC hergestellte
Chrom-Maske verwendet. Jede Dünnschicht erhielt 16 Brücken mit Breiten zwischen 10m
und 400 m sowie Orientierungen von 0◦, 45◦ bzw. 90◦. An jede der Brücken wurden in einem
Umkehrlack-Prozess zehn Ohmsche Kontakte angebracht. Abbildung 4.31 zeigt als Beispiel
die Fotograﬁe einer mit obiger Maske strukturierten La0,67Ca0,33MnO3-Dünnschicht inklusive
der aufgebrachten Kontakte.
(a) (b)
Abbildung 4.31: (a) Fotograﬁe einer strukturierten und mit Kontakten versehenen
La0,67Ca0,33MnO3-Dünnschicht. (b) Vergrößerte Aufnahme der um 45◦ gedrehten 100-m-Brücke.
Transparente Bereiche entsprechen dem Substratmaterial, schwarze Bereiche den La0,67Ca0,33MnO3-
Brücken und die goldenen Bereiche den Kontakten.
4.2.3.2 Verbesserung und Weiterentwicklung des MOKE-Messstandes
Ausgangspunkt meiner Arbeiten war ein MOKE-Aufbau, der geeignet ist, um Messungen an
La0,7Sr0,3MnO3-Schichten durchzuführen (vgl. [167]), d. h. MOKE-Messungen bei Raumtem-
peratur in relativ niedrigen Magnetfeldern von bis zu 100Oe waren möglich. Für MOKE-
Messungen an La0,67Ca0,33MnO3-Schichten sind niedrigere Temperaturen und wesentlich hö-
here Magnetfelder erforderlich.
Temperaturabhängige SQUID-Messungen an La0,67Ca0,33MnO3-Schichten zeigen ferroma-
gnetisches Verhalten.26 Übergangstemperatur und Magnetisierung sind reduziert im Vergleich
zu Einkristallen. Außerdem sind neben tiefen Temperaturen zwischen 10K und 70K deutlich
höhere Magnetfelder notwendig, um das Schichtmaterial zur Sättigung zu bringen.
Daher wurde zur Untersuchung der Struktur der ferromagnetischen Domänen der Dünn-
schichten aus La0,67Ca0,33MnO3 der MOKE-Messstand umgebaut und angepasst. Für die
Messungen bei tiefen Temperaturen wurde ein Kryostat in den Versuchsaufbau integriert.
26vgl. z. B. auch Abbildung 4.26 auf Seite 160
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Um genügend hohe Magnetfelder für die Sättigung der Proben zu erreichen, wurden größere
Spulen mit Eisenkern eingebaut. Außerdem wurde die Elektrizitätsversorgung erneuert, sowie
eine Wasserkühlung zum Ausgleich der erhöhten Wärmeentwicklung eingebaut. Durch die
neuen Komponenten wurde eine komplett neue Anordnung des MOKE-Aufbaus notwendig.
(a)                                          (b)
Abbildung 4.32: (a) Schematische Anordnung des neuen MOKE-Aufbaus. (b) Fotograﬁe des neuen
MOKE-Aufbaus. Der Einschub zeigt einen vergrößerten Ausschnitt des Bereichs um den Kryostaten
(mit eingebauter Probe).
Abbildung 4.32 (a) zeigt die schematische Anordnung des neuen Aufbaus des MOKE-
Messstandes. Die Probe ist in einem kleinen Kryostaten der Firma Oxford Instruments mon-
tiert. Blaues Licht der Wellenlänge λ = 450 nm einer Hochenergie-Leuchtdiode (LED)27 der
Firma Luxeon wird über eine Linse durch einen Analysator unter einem Winkel von θ0 = 45◦
auf die Probe eingestrahlt und fokussiert. Das von der Probe reﬂektierte Licht durchstrahlt
einen Polarisator, wird durch ein Objektiv auf eine 24-bit-CCD-Kamera (Hamamatsu 48886-
8x) fokussiert und über einen PC mittels der Software HiPic ausgewertet und gespeichert.
Polaristor und Analysator stammen von der Firma Melles Griot und schwächen Licht beim
Durchstrahlen mit Wellenlängen zwischen 215 nm und 2300 nm höchstens um 83% ab.
Das Magnetfeld wird über eine Spule mit Eisenkern (vgl. Abb. 4.32 (b)), die zur Wär-
meabführung mit Wasser gekühlt wird, erzeugt. Mit dem neuen Aufbau ist es möglich, über
einen Strom von bis zu 20A ein Feld an der Probe mit einer magnetischen Feldstärke von bis
zu 90mT zu generieren. Dabei wird die Größe des Magnetfeldes auch durch den durch die
Anordnung der optischen Komponenten vorgegebenen Abstand von Probe und Spulenmitte
begrenzt.
Während meines Aufenthaltes am GREYC habe ich den Kryostaten in den MOKE-Mess-
stand integriert und in Betrieb genommen. Mit ﬂüssigem Stickstoﬀ oder Helium ist die Durch-
führung der MOKE-Bildgebung bis zu Temperaturen von 80K bzw. 10K möglich.28
27light-emitting diode
28Anmerkung: Da bei tiefen Temperaturen das Fenster des Kryostaten beschlug, musste während der kom-
pletten Messung der Kryostat mit einer Turbomolekularpumpe evakuiert werden. Um die zusätzlichen Schwin-
gungen zu dämpfen und MOKE-Bildgebung zu ermöglichen, wurden ein neuer Kamerahalter konstruiert und
die Komponenten auf dem optischen Tisch zusätzlich befestigt. Dies brachte nochmals eine deutliche Verbes-
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4.2.3.3 MOKE-Untersuchungen
Im folgenden Abschnitt sind die MOKE-Untersuchungen an Manganatschichten beschrieben.
Zunächst wird mittels Messungen an vicinalen La0,7Sr0,3MnO3-Dünnschichten29 bei Raum-
temperatur die Funktionsfähigkeit des neuen Aufbaus nachgewiesen. Außerdem werden Mes-
sungen an diesen Dünnschichten zur Untersuchung der Zeitabhängigkeit der Domänenbe-
wegung durchgeführt. Danach wird an diesen La0,7Sr0,3MnO3-Dünnschichten die Funktions-
fähigkeit des Messaufbaus bei tiefen Temperaturen demonstriert. Abschließend werden erste
MOKE-Messungen an La0,67Ca0,33MnO3-Dünnschichten bei tiefen Temperaturen präsentiert.
Bildaufnahme
Eine spezielle Anordnung des einfallenden Lichts kann zur Visualisierung der ferroma-
gnetischen Domänen der Manganatdünnschichten verwendet werden. Das Funktionsprinzip
der Visualisierung mittels des MOKE ist im Anhang C.3.3 beschrieben. Für ausführlichere
Informationen sei an dieser Stelle auf [167] verwiesen.
Abbildung 4.33: Erste MOKE-Messungen an vicinalen La0,7Sr0,3MnO3-Dünnschichten zur Demons-
tration der Funktionsfähigkeit des neuen Aufbaus. (a) und (b) Bilder, aufgenommen mit der CCD-
Kamera von der gesättigten Probe bei entgegengesetzten Magnetfeldern. (c) MOKE-Bild als Quotient
der Bilder (a) und (b). (d) MOKE-Bild bei entgegengesetzter Richtung der Änderung des Magnetfeldes.
In Abbildung 4.33 sind erste MOKE-Messungen, aufgenommen mit dem neuen Messaufbau
bei Raumtemperatur an vicinalen La0,7Sr0,3MnO3-Dünnschichten, gezeigt. Für die Messung
waren Polarisator und Analysator so eingestellt, dass nur s-polarisiertes bzw. p-polarisiertes
Licht passieren konnte.30
serung der Bildqualität.
29Die Lanthanstrontiummanganat-Schichten wurden von Laurence Me´chin am GREYC hergestellt.
30Anzumerken ist, das wenn Analysator und Polarisator komplett gegeneinander gekreuzt sind, kein Kontrast
in den ferromagnetischen Bereichen der Probe messbar ist. Um maximalen Kontrast, hervorgerufen durch
MOKE, zu erreichen, müssen Analysator und Polarisator zusätzlich um einen Winkel gegeneinander verstellt
werden. Die Messungen an unserem Aufbau haben ergeben, dass ein optimaler Bereich für diesen Winkel
existiert. Der Kontrast, hervorgerufen durch den MOKE, steigt mit Vergrößerung des Winkels zunächst an,
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Die Bilder in Abbildung 4.33 (a) und (b) wurden bei entgegengesetzten Magnetfeldern auf-
genommen, die ausreichend groß waren, um die Schicht bis zur Sättigung zu magnetisieren.
In Abbildung 4.33 (c) ist der Quotient der Bilder aus 4.33 (a) und (b) gezeigt. Der Kontrast,
hervorgerufen durch die Magnetisierung, zwischen den Goldkontakten und dem Substrat auf
der einen Seite und dem La0,7Sr0,3MnO3 auf der anderen Seite ist deutlich zu erkennen. Zwi-
schen den Goldkontakten und dem Substrat sind, wie zu erwarten, keine Kontrastunterschiede
wahrzunehmen. Abbildung 4.33 (d) zeigt das MOKE-Bild bei entgegengesetztem Wechsel des
Magnetfeldes.31
Zeitabhängige Domänenbewegung
Für die Verwendung von Manganat-Schichten in Sensoren ist die Zeitskala der Verände-
rung der magnetischen Domänen wichtig. Die Änderung der Magnetisierung der Probe sollte
nur vom angelegten Magnetfeld abhängig sein, instantan erfolgen und stabil bleiben.
Abbildung 4.34: MOKE-Messungen an vicinalen La0,7Sr0,3MnO3-Dünnschichten bei Raumtempe-
ratur zur Untersuchung des zeitlichen Verhaltens der Domänen. Nach der Magnetisierung der Probe
wurde die Richtung des Magnetfeldes umgekehrt und während der Messungen auf einem der Koer-
zitivfeldstärke äquivalenten Wert konstant gehalten. Die Zeit, die nach der Richtungsänderung des
Magnetfeldes verstrichen ist, ist an den Aufnahmen markiert.
Zur Untersuchung des Sachverhaltes wurden MOKE-Messungen bei Raumtemperatur an
vicinalen La0,7Sr0,3MnO3-Dünnschichten durchgeführt. Dazu wurde die Probe zunächst kom-
plett magnetisiert und ein Referenzbild aufgenommen. Anschließend wurde die Richtung des
magnetischen Feldes umgekehrt und ein Magnetfeld der Stärke H ≈ Hc angelegt. Schließlich
wurde alle ein bis zwei Minuten ein Bild aufgenommen und zur Erzeugung des MOKE-Bildes
durch das Referenzbild dividiert.
bleibt anschließend konstant und fällt schließlich wieder ab. Als optimal hat sich ein Winkel von ca. drei Grad
herausgestellt. Diese Einstellung wurde für die weiteren MOKE-Messungen verwendet.
31Die Unterscheidung zwischen den Bereichen des Substrates, der Dünnschicht und den Goldkontakten kann
der Abbildung 4.31 entnommen werden.
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Abbildung 4.34 zeigt MOKE-Bilder nachdem die Magnetfeldrichtung umgedreht wurde,
aufgenommen nach 1, 7, 15, 17, 27 und 52 Minuten. Es ist deutlich zu erkennen, dass unter
den vorherrschenden Bedingungen die Umkehrung der Domänen langsam in der Zeitskala von
mehreren zehn Minuten erfolgt. Weiterhin wird deutlich, dass die Umkehrung der Magnetisie-
rung durch das Entstehen von neuen Domänen und die Ausbreitung von vorhandenen erfolgt.
Innerhalb der Brücke beginnt die Umkehr der Magnetisierung in der Mitte. Der Eﬀekt muss
für die Verwendung von La0,7Sr0,3MnO3 in Sensoren weiter untersucht werden.32
Erste Messungen bei tiefen Temperaturen
Die Erprobung des MOKE-Aufbaus bei tiefen Temperaturen wurde an vicinalen Dünn-
schichten aus La0,7Sr0,3MnO3 durchgeführt (vgl. Abb. 4.35 (a) -(d)).
Abbildung 4.35: MOKE-Messungen an vicinalen La0,7Sr0,3MnO3-Dünnschichten bei einer Tempe-
ratur von 15K. Das Magnetfeld wurde von (a) nach (d) erhöht.
Für die Bildaufnahme wurde die Schicht zunächst komplett magnetisiert. Anschließend
wurde die Feldrichtung umgekehrt und schrittweise vergrößert. Die MOKE-Bilder in Abbil-
dung 4.35 wurden während der Erhöhung des Magnetfeldes, beginnend mit (a), aufgenommen.
In den La0,7Sr0,3MnO3-Bereichen ist ein Kontrast, hervorgerufen durch den MOKE, deut-
lich zu erkennen. Die Umkehrung der Magnetisierung beginnt in der rechten unteren Ecke der
Probe (vgl. Abb. 4.35(a)), breitet sich über die linke untere Ecke und die Brücke (vgl. Abb.
4.35(b)) weiter bis hin zur oberen rechten Ecke aus (vgl. Abb. 4.35(c)) und endet schließlich
auf der rechten Seite der Probe (vgl. Abb. 4.35(d)).
Drei wichtige Unterschiede zu den Messungen bei Raumtemperatur sind, wie erwartet,
bei den Messungen bei tiefen Temperaturen (z. B. 15K) zu beobachten: Erstens ist der Kon-
trast, hervorgerufen durch den MOKE, signiﬁkant größer, zweitens ist die Koerzitivfeldstärke
32Insbesondere der Einﬂuss der Umgebungsbedingungen muss analysiert werden, da der Eﬀekt bei tiefen
Temperaturen in unseren Messungen nicht zu beobachten war.
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Hc ca. um den Faktor 10 erhöht und drittens ist die Zeitskala für die Domänenenverände-
rung verschieden. Bei tiefen Temperaturen erfolgt die Änderung der Magnetisierung direkt
im Anschluss an das Anlegen des Magnetfeldes und bleibt in diesen Bereichen der Probe für
mehrere zehn Minuten konstant. Eine weitere Änderung der Magnetisierung ist nur durch eine
Erhöhung des angelegten Magnetfeldes möglich.
Erste Messungen an La0,67Ca0,33MnO3
Die MOKE-Messungen an La0,67Ca0,33MnO3 sind um ein Vielfaches schwieriger als ent-
sprechende Messungen an La0,7Sr0,3MnO3-Dünnschichten. Zum einen sind tiefere Tempera-
turen und höhere Magnetfelder erforderlich, zum anderen ist die Kerr-Rotation, und damit
der Kontrast in den MOKE-Bildern, um den Faktor 10 kleiner [295].
Abbildung 4.36: MOKE-Messungen an einer La0,67Ca0,33MnO3-Dünnschicht (MOKE#5), aufge-
nommen bei einer Temperatur von 40K. In den MOKE-Bildern (a) und (b) sind die magnetisierten
ferromagnetischen Gebiete bei entgegengesetzter Magnetfeldrichtung deutlich zu erkennen. Bild (c)
zeigt zum Vergleich den Quotienten aus zwei Bildern, aufgenommen beim gleichen Magnetfeld, mit
einer magnetischen Flussdichte von B = 25mT.
Während meines Aufenthaltes in Frankreich habe ich eine Vielzahl an MOKE-Messungen
an verschiedenen La0,67Ca0,33MnO3-Proben durchgeführt. Schließlich ist es gelungen, erstmals
MOKE-Messungen an unseren La0,67Ca0,33MnO3-Dünnschichten durchzuführen (vgl. Abb.
4.36). Der MOKE-Kontrast ist erkennbar, aber für detaillierte Untersuchungen zu gering.
4.2.3.4 Zusammenfassung und Ausblick der MOKE-Messungen
Zur Durchführung von MOKE-Messungen wurden fünf La0,67Ca0,33MnO3-Dünnschichten mit
Dicken zwischen 4 nm und 500 nm mittels gepulster Laserdeposition gewachsen, strukturell
charakterisiert sowie fotolithograﬁsch strukturiert.
Während meines Forschungsaufenthaltes am GREYC in Frankreich habe ich den MOKE-
Messtand umgebaut und erweitert und an vicinalen La0,7Sr0,3MnO3-Dünnschichten erfolgreich
getestet. Die Aufnahme von MOKE-Bildern ist bis hinunter zu Temperaturen von 10K bei
Magnetfeldern mit einer Flussdichte von bis zu B = 90mT möglich. Weiterhin habe ich erste
MOKE-Bilder an einer 500 nm dicken La0,67Ca0,33MnO3-Schicht erfolgreich aufgenommen.
Für systematische Untersuchungen muss der MOKE-Aufbau weiter verbessert werden. Ins-
besondere müssen der MOKE-Kontrast und die Auﬂösung der Bilder, z. B. durch die Verwen-
dung einer anderen Lichtquelle bzw. eines anderen Objektives, deutlich erhöht werden. Dann
wären MOKE-Messungen an La0,67Ca0,33MnO3-Dünnchichten in einer Qualität möglich, um
eine detaillierte Untersuchung der Struktur der magnetischen Domänen durchzuführen.
174 KAPITEL 4. ERGEBNISSE
4.3 Wachstum von multiferroischen Supergittern
Dieser Abschnitt behandelt die Untersuchung des Wachstums multiferroischer Materialien.
Das Kennzeichen multiferroischer Materialien ist das Auftreten mehrerer ferroischer Eigen-
schaften in derselben Phase. Neben dem besseren grundlegenden Verständnis der Mechanis-
men der Multiferroizität bietet die Kopplung mehrerer ferroischer Eigenschaften einen weite-
ren Freiheitsgrad in Hinblick auf die Entwicklung von Bauelementen (vgl. [11]).
Im Rahmen dieser Arbeit wird das Wachstum magneto-elektrischer multiferroischer Mate-
rialien untersucht, die aus zwei einphasigen ferroischen Materialien, einem ferromagnetischen
und einem ferroelektrischen, bestehen. Diese werden in einer Heterostruktur, dem Supergit-
ter, kombiniert. Die elektrischen und magnetischen Eigenschaften der Multilagenstruktur sind
stark von der Wachstumsqualität der einzelnen Lagen sowie der Qualität der Grenzﬂächen
abhängig. Dem Wachstumsprozess kommt daher eine hohe Bedeutung in Hinblick auf die
praktische Anwendung zu.
In den nachfolgenden Abschnitten des Kapitels werden die Untersuchungen zumWachstum
vorgestellt. Zunächst wird das Wachstum der einzelnen Lagen aus ferroelektrischem Barium-
titanat bzw. ferromagnetischem Lanthankalziummanganat vorgestellt. Anschließend wird auf
das Wachstum der multiferroischen Supergitter und die Untersuchung des Einﬂusses der Ba-
riumtitanatschichtdicke auf die Eigenschaften eingegangen. Beim Wachstum der Supergitter
kommt der neu entwickelte Targetwechsler (vgl. Abschnitt 2.1.6) zum Einsatz. Das Kapitel
schließt mit einer Zusammenfassung.
4.3.1 Ferroelektrisches Bariumtitanat
Im Folgenden sind die Untersuchungen des Wachstums an BaTiO3-Dünnschichten beschrie-
ben. Zunächst wird auf die Optimierung der Wachstumsparameter eingegangen. Anschließend
werden die Untersuchungen in Hinblick auf den Einsatz in Multilagenstrukturen vorgestellt.
4.3.1.1 Optimierung des Schichtwachstums
In der Literatur ﬁnden sich Anhaltspunkte für Parameter zum Wachstum von BaTiO3-Dünn-
schichten (vgl. z. B. [84,296–299]). Diese Parameter variieren und die Angaben sind ungenau.
Diese sind daher nur ansatzweise übertragbar, da sie vom Aufbau der jeweiligen Beschich-
tungsanlage abhängig sind. Die Anlagen unterscheiden sich zum Teil deutlich, z. B. im Ab-
stand zwischen Target und Substrat sowie in der Art der Einströmung des Sauerstoﬀs, der
Art der Substratheizung sowie der Temperaturbestimmung und der Bestimmung der Laser-
energiedichte auf der Targetoberﬂäche.
Die Optimierung der Targetherstellung und der Vorbehandlung der Substratoberﬂächen
ist in Kapitel 3 beschrieben. Zur Eingrenzung des Parameterbereichs für die Deposition wird
daher zunächst in Testversuchen die Ausdehnung der Plasmakeule bei unterschiedlichen Wer-
ten für den Sauerstoﬀhintergrunddruck und der Laserenergiedichte auf der Targetoberﬂäche
betrachtet.
In Abbildung 4.37 ist beispielhaft eine Fotograﬁe der Plasmakeule während der Ablation
eines Bariumtitanattargets gezeigt. Die Untersuchung der Plasmakeule wurde bei Raumtem-
peratur durchgeführt. Als Substrate wurden Glasscheiben verwendet. Die Laserenergiedichte
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und der Sauerstoﬀhintergrunddruck sowie deren Wechselwirkung beeinﬂussen die räumliche
Ausdehnung der Plasmakeule. Zusätzlich kann die Ausdehnung der Plasmakeule über die auf
der Glasscheibe durch die Beschichtungen vorhandenen Interferrenzringe abgeschätzt werden.
Abbildung 4.37: Fotograﬁe einer Plasmakeule während der Ablation eines Bariumtitanattargets
Aus den optischen Untersuchungen der Ausdehnung der Plasmakeule ergeben sich unter
Berücksichtigung der Angaben aus der Literatur folgende Parameter als Ausgangswerte für die
Deposition von Bariumtitanatdünnschichten: eine Laserenergiedichte von ET = 1100 mJcm2 , ein
Sauerstoﬀhintergrunddruck von P (O2) = 5Pa und eine Wachstumstemperatur von 800 ◦C.
In Abbildung 4.38 (a) - (c) sind rasterkraft- und rasterelektronenmikroskopische Auf-
nahmen der Oberﬂäche einer mit obigen Parametern gewachsenen Dünnschicht sowie ein
RHEED-Beugungsbild nach Abschluss des Wachstums dargestellt. Die Schicht wurde in In-
tervallen aufgebracht. Insgesamt wurden 1374 Laserpulse ablatiert. Die Pause zwischen den
Intervallen betrug mindestens 15 s. Das RHEED-Beugungsbild zeigt ein klares Durchstrahl-
muster, was auf inselartiges Wachstum hindeutet. Die Inseln sind auch auf den Rasterkraft-
und Rasterelektronenmikroskopaufnahmen zu erkennen. Ihre Größe beträgt ca. 30 nm. Außer-
dem sind auf den Aufnahmen Droplets und Anteile von Fremdphasen zu erkennen. Insgesamt
ist die Schichtqualität nicht ausreichend.
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Abbildung 4.38: (a) RHEED-Beugungsbild, (b) REM-Aufnahme und (c) AFM-Aufnahme eines mit
einer Laserenergiedichte von ET = 1100 mJcm2 , einem Sauerstoﬀhintergrunddruck von P (O2) = 5Pa und
einer Wachstumstemperatur von T = 800 ◦C auf SrTiO3-gewachsenen BaTiO3-Dünnschicht
In Hinblick auf das Wachstum von Mehrlagenbauelementen wurden die Parameter Laser-
energiedichte auf der Targetoberﬂäche sowie Höhe des Sauerstoﬀhintergrunddruckes zwischen
1100 mJcm2 ≤ ET ≤ 2000 mJcm2 bzw. 4Pa ≤ P (O2) ≤ 40Pa variiert. Die beste Schichtqualität
ergab sich dabei bei folgenden Parametern: ET = 1450 mJcm2 und P (O2) = 9, 5Pa (vgl. dazu
auch [173,175,300,301]) .
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In Abbildung 4.39 sind Untersuchungen mit Rasterkraft- und Rasterelektronenmikrosko-
pie sowie Elektronen- und Röntgenbeugung einer mit obigen Parametern bei einer Wachs-
tumstemperatur von T = 800 ◦C auf (100)-SrTiO3 gewachsener BaTiO3-Schicht gezeigt. Die
Schicht wurde in Intervallen mit insgesamt 1160 Laserpulsen aufgebracht. Die Pause zwi-
schen den Intervallen betrug mindestens 15 s. Die RHEED-Aufnahme 4.39 (a)), aufgenommen
nach 60 ablatierten Laserpulsen, zeigt ein aus Streifen bestehendes Beugungsmuster. Zu die-
sem Zeitpunkt des Wachstums ist die Oberﬂäche sehr eben, mit geringer Abweichung von
der Zweidimensionalität. Betrachtet man ein RHEED-Beugungsbild (vgl. Abb. 4.39 (b)), auf-
genommen nach Abschluss des Depositionsprozesses, zeigt sich die Anordnung der Reﬂexe
gemäß einem Durchstrahlmuster. In vertikaler Ausrichtung sind die Reﬂexe jedoch zu Säulen
verbunden. Dies bedeutet eine Oberﬂäche hoher Qualität mit Abweichungen von der Zweidi-
mensionalität. Die Rasterkraft- und Rasterelektronenmikroskopie-Aufnahmen (vgl. Abb. 4.39
(d), (e) und (f)) bestätigen dies. Für größere Schichtdicken ist die Beweglichkeit der Einheiten
an der Oberﬂäche nicht ausreichend. Die Unebenheiten vergrößern sich und der zweidimen-
sionale Wachstumsmodus bekommt dreidimensionale Anteile - es bilden sich Inseln.
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Abbildung 4.39: RHEED-Beugungsbilder (a) zu Beginn des Wachstums und (b) nach Abschluss
des Wachstums nach 60 bzw. 1160 ablatierten Laserpulsen. (c) θ-2θ-XRD-Messungen der Schicht. Im
Einschub ist ein ω-Scan des (002)-Reﬂexes dargestellt. (d) und (e) AFM-Aufnahmen in verschiedener
Auﬂösung sowie (f) REM-Aufnahme der Schicht. Die Schicht wurde in Intervallen auf SrTiO3 mit
folgenden Parametern aufgewachsen: einer Laserenergiedichte von ET = 1450 mJcm2 , einem Sauerstoﬀ-
hintergrunddruck von P (O2) = 9, 5Pa und einer Wachstumstemperatur von T = 800 ◦C.
Insgesamt ist die strukturelle Qualität der unter obigen Bedingungen gewachsenen Barium-
titanatschichten gut. Betrachtet man nach Abschluss des Depositionsprozesses die RHEED-
Aufnahmen bei Rotation um die c-Achse, zeigt sich die vierzählige Kristallsymmetrie. Jeweils
nach einer Drehung um einen Winkel von 45◦ ergibt sich ein symmetrisches Beugungsmuster,
das sich jeweils alle 90◦ wiederholt. Die RMS-Rauigkeit liegt bei einem Wert von 3, 6 nm.
Droplets und Fremdphasen sind nicht vorhanden. Die Röntgenmessungen (vgl. Abb 4.39 (c))
zeigen die sehr gute kristalline Qualität der Schichten. Im θ-2θ − Scan sind neben den Sub-
stratreﬂexen nur die (00l)-Reﬂexe des Bariumtitanats vorhanden. Der ω-Scan zeigt für den
(002)-Reﬂex eine Halbwertsbreite von ≈ 0, 15◦.
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4.3.1.2 Untersuchungen zum Einsatz in Mehrlagenbauelementen
Für den Einsatz von Bariumtitanat beim Wachstum von Supergittern, bestehend aus dünnen
Lagen unterschiedlichen Materials, sind insbesondere die Wachstumsqualität in den ersten
Monolagen sowie das Relaxationsverhalten, also die Reorganisation der Materialeinheiten an
der Oberﬂäche, entscheidend.
Unter obigen Wachstumsbedingungen ist die strukturelle Qualität in den ersten Monolagen
sehr gut (vgl. Abb. 4.39 (a)). Das Relaxationsverhalten der Oberﬂäche ergibt sich aus der
Betrachtung des Verlaufs der RHEED-Intensität. In Abbildung 4.40 sind Untersuchungen der
RHEED-Intensität während des Wachstums einer BaTiO3-Dünnschicht gezeigt. Abbildung
4.40 (b) und (c) zeigen den Verlauf der Intensität des (0,0)-Reﬂexes zu Beginn des Wachstums
(nach 3 Intervallen) bzw. zum Ende des Wachstums (nach 41 Intervallen).
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Abbildung 4.40: Untersuchungen der RHEED-Intensität einer BaTiO3-Dünnschicht. (a) RHEED-
Beugungsbild vor Beginn des Wachstums eines Intervalls; die Position, an dem die RHEED-Intensität
des (0,0)-Reﬂexes aufgenommen wurde, ist mittels einer rot gefärbten Ellipse markiert. (b) und (c)
Verlauf der RHEED-Intensität des (0,0)-Reﬂexes zu Beginn und zum Ende des Wachstums der Schicht.
Vor Beginn des jeweiligen Intervalls verläuft die RHEED-Intensität annähernd konstant.
Mit Beginn der Deposition sinkt die RHEED-Intensität ab und beginnt zu oszillieren. Nach
Abschluss der Deposition des Intervalls steigt die RHEED-Intensität wieder auf den ursprüng-
lichen Wert an. Der Anstieg der Intensität nach Abschluss der Ablation des Intervalls, und
damit die Relaxationsprozesse an der Oberﬂäche haben eine Dauer von deutlich < 5 s. Bei
einer Laserwiederholfrequenz von 5Hz ergibt sich im Mittel aus den Intensitätsoszillationen
ein Wert von 5, 5± 0, 5 Laserpulsen pro abgeschiedener Monolage. Die Oszillationen und die
Erholung der Intensität sind bis zum Ende des Depositionsprozesses zu beobachten. Der Be-
trag der Intensitätsänderung nach Abschluss der Deposition der jeweiligen Intervalle nimmt
mit zunehmender Wachstumsdauer ca. um den Faktor drei ab, d. h. der Anteil an dreidimen-
sionalem Wachstum nimmt gegenüber dem zweidimensionalen Wachstum zu.
Insgesamt zeigen die Untersuchungen, dass bei geeigneten Parametern dünne einkristalline
Lagen aus BaTiO3 im zweidimensionalen Wachstumsmodus epitaktisch aufgewachsen werden
können. Beim Multilagenwachstum ist über RHEED-Intensitätsoszillationen eine Kontrolle
der Schichtdicke und der Grenzﬂächenqualität möglich (vgl. z. B. [300, 301]).33 Die für das
Wachstum gefundenen Parameter sind für den Einsatz im Multilagenwachstum geeignet.
33Darüber hinaus ist es möglich, Bariumtitanat-Schichten auf Neodymgallat-Substraten (deren Oberﬂäche
parallel zu den 110-Ebenen ist) epitaktisch aufzuwachsen. Die Gitterkonstanten dieser Substrate sind mit
0, 386 nm vergleichbar mit denen von Lanthankalziummanganat (in geeigneter Dotierung). Zu Beginn des
Wachstums sind RHEED-Intensitätsoszillationen auf dieser Unterlage zu beobachten (vgl. z. B. [175,300]).
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4.3.2 Ferromagnetisches Lanthankalziummanganat
Die Untersuchungen des Wachstums von Lanthankalziummanganat sind ausführlich in Ab-
schnitt 4.2.1 beschrieben. Die Verbindung La0,67Ca0,33MnO3 ist mit den von uns gefundenen
Wachstumsparametern in sehr guter kristalliner Qualität auf SrTiO3 zweidimensional auf-
wachsbar. Zu Beginn des Wachstums wächst das Material im Modus des zweidimensiona-
len Lagenwachstums auf. Dabei sind RHEED-Intensitätsoszillationen zu beobachten, die zur
Kontrolle der Schichtdicke der einzelnen Lagen in den Supergittern benutzt werden können.34
Somit ist eine Kontrolle der Schichtdicke und Grenzﬂächenqualität beim Multilagenwachstum
möglich.
4.3.3 Multiferroische Supergitter
In den nächsten Abschnitten werden Untersuchungen zum Wachstum von multiferroischen
Supergittern aus ferroelektrischem BaTiO3 und ferromagnetischem La0,67Ca0,33MnO3 vorge-
stellt. Zunächst wird auf dieWachstumsparameter sowie die Charakterisierung des Wachstums
eingegangen. Anschließend wird der Einﬂuss der Schichtdicke des Bariumtitanats auf die Ei-
genschaften der Supergitter untersucht.
4.3.3.1 Wachstumsparameter
Als Subtratmaterial wird einkristallines, atomar glattes und an der Oberﬂäche nach Vorbe-
handlung einheitlich TiO2-terminiertes (100)-SrTiO3 eingesetzt. Die Targets sind stöchiome-
trisch und bestehen aus gesintertem polykristallinem Bariumtitanat bzw. La0,67Ca0,33MnO3
mit Dichten von jeweils ≥ 85% in Bezug auf die Dichte von einkristallinem Material. Die
Depositionsparameter sind in Tabelle 4.6 aufgeführt.
ET
(
mJ
cm2
)
P (O2) (Pa) T (◦C) f (Hz)
La0,67Ca0,33MnO3 1800 6 800 2
BaTiO3 1450 9, 5 800 5
Tabelle 4.6: Überblick über die Depositionsparameter für die multiferroischen Supergitter aus alter-
nierenden La0,67Ca0,33MnO3- und BaTiO3-Lagen
Für das Wachstum der La0,67Ca0,33MnO3-Lagen werden folgende Parameter verwendet:
eine Laserenergiedichte von ET = 1800 mJcm2 , ein Sauerstoﬀhintergrunddruck von P (O2) = 6Pa
und eine Laserpulsfrequenz von 2Hz. Für das Wachstum der BaTiO3-Lagen werden folgende
Parameter eingesetzt: eine Laserenergiedichte von ET = 1450 mJcm2 , ein Sauerstoﬀhintergrund-
druck von P (O2) = 9, 5Pa und eine Laserpulsfrequenz von 5Hz. Die Wachstumstemperatur
beträgt T = 800 ◦C. Die Pause zwischen den einzelnen Lagen, welche zur Relaxation der
Oberﬂäche dient, beträgt mindestens zwei Minuten.
34Die RHEED-Intensitätsoszillationen sind zu Beginn des Wachstums auch auf anderen Unterlagen zu be-
obachten (vgl. z. B. [178,229]).
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Zur Herstellung der Supergitter werden alternierend Lagen aus ferroelektrischem Barium-
titanat und ferromagnetischem Lanthankalziummanganat aufgewachsen. Das Wachstum der
Supergitter wird mit einer Lage Lanthankalziummanganat begonnen und endet mit einer Lage
Lanthankalziummanganat. Die Dicke der Lagen aus Lanthankalziummanganat wird in allen
gewachsenen Supergittern nominell auf den Wert von fünf Einheitszellen festgelegt. Durch die
geringe Schichtdicke ist die Lanthankalziummanganatlage zwar ferromagnetisch, aber elek-
trisch isolierend, was notwendige Voraussetzung für das Entstehen von Ferroelektrizität in
der Bariumtitanatlage ist [11].
Für die Untersuchungen wird sowohl die Dicke der Bariumtitanatlage als auch die Dicke
des Supergitters variiert. Über die Anzahl der ablatierten Laserpulse wird die Dicke der Bari-
umtitanatlagen je nach Bedarf auf 4 bis 16 Monolagen eingestellt. Die Dicke der Supergitter
wird zwischen 9 und 97 Einheiten aus LCMO/BTO variiert. Dies entspricht einer maximalen
Dicke der Supergitter von ca. 0, 8m.
4.3.3.2 Charakterisierung des Wachstums
In den folgenden beiden Abschnitten wird die strukturelle Charakterisierung des Wachs-
tums der Supergitter vorgestellt. Zunächst wird die Veränderung der Oberﬂäche während des
Wachstums der verschiedenen Lagen untersucht. Dabei kommt insbesondere die Methode des
in-situ-RHEED zum Einsatz. Anschließend wird auf die strukturelle Qualität der Supergitter
eingegangen.
Untersuchungen der Oberﬂäche der einzelnen Lagen
In Abbildung 4.41 sind beispielhaft Messungen zur Untersuchung der Veränderung der
Oberﬂäche innerhalb der einzelnen Lagen während des Wachstums eines Supergitters darge-
stellt. Das Supergitter besteht aus alternierenden Lagen La0,67Ca0,33MnO3 mit einer Dicke
von nominell fünf Einheitszellen und BaTiO3 mit einer Dicke von nominell zehn Einheits-
zellen. Teil (a) - (d) sowie Teil (e) - (f) der Abbildung zeigen in-situ RHEED-Aufnahmen
während des Wachstums der vierten Lage La0,67Ca0,33MnO3 bzw. der vierten Lage BaTiO3.
Während des Wachstums der La0,67Ca0,33MnO3-Lage ist die Wachstumsqualität sehr gut.
Die RHEED-Aufnahme vor Beginn des Wachstums der Lage (vgl. Abb. 4.41 (a)) zeigt ein
Beugungsmuster bestehend aus vertikalen Querstreifen. Ansatzweise sind die Reﬂexe der
nullten Laue-Zone zu erkennen. Dies repräsentiert eine glatte zweidimensionale Oberﬂäche
mit geringen Unebenheiten. Die Qualität der Oberﬂäche bleibt während des Wachstums der
La0,67Ca0,33MnO3-Lage konstant sehr gut. Dies ist an den RHEED-Beugungsbildern nach 15
ablatierten Laserpulsen (vgl. Abb. 4.41 (b)), nach 33 ablatierten Laserpulsen (vgl. Abb. 4.41
(c)) und nach Abschluss der Lage (vgl. Abb. 4.41 (d)) zu erkennen.
Die Qualität der BaTiO3-Lage ist ebenfalls sehr gut, aber im Vergleich zur Qualität der
La0,67Ca0,33MnO3-Lage etwas geringer. Die RHEED-Aufnahme vor Beginn des Wachstums
der Lage (vgl. Abb. 4.41 (e)) zeigt das Beugungsmuster einer glatten zweidimensionalen Ober-
ﬂäche bestehend aus vertikalen Querstreifen (Streaks) inklusive der Reﬂexe der nullten Laue-
Zone. Während des Wachstums der Lage (vgl. Abb. 4.41 (f)) sinkt die Intensität der RHEED-
Reﬂexe ab, steigt aber direkt nach Abschluss der Lage wieder deutlich an (vgl. Abb. 4.41
(g)). In dem Beugungsmuster deutet sich eine Erhöhung der Unebenheiten der Oberﬂäche an,
da sich auf den äußeren Streaks die Reﬂexe des Durchstrahlmusters zu zeigen beginnen. Das
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(a) (b) (c) (d)
(e) (f) (g) (h)
Abbildung 4.41: RHEED-Beugungsbilder, aufgenommen während des Wachstums von Supergittern
bestehend aus alternierenden Lagen La0,67Ca0,33MnO3 (jeweils 70 Laserpulse) und BaTiO3 (jeweils
55 Laserpulse). RHEED-Aufnahmen während des Wachstums der 4. La0,67Ca0,33MnO3-Lage: (a) vor
Beginn der Lage, (b) nach 15 Laserpulsen, (c) nach 33 Laserpulsen und (d) nach Abschluss der Lage.
RHEED-Aufnahmen während des Wachstums der 4. BaTiO3-Lage: (e) vor Beginn der Lage, (f) nach
5 Laserpulsen, (g) 3 s nach Abschluss der Lage und (h) ca. 75 s nach Abschluss der Lage.
Beugungsmuster bleibt nach Ablationsstopp erhalten (vgl. Abb. 4.41 (h)). Eine komplette
Erholung der Oberﬂäche durch Relaxationseﬀekte ﬁndet nicht statt. Im Vergleich mit dem
Beugungsmuster der La0,67Ca0,33MnO3-Lage sind die Reﬂexe der Laue-Zone verbreitert (siehe
auch [302]).
Abbildung 4.42 zeigt in-situ RHEED-Untersuchungen in Hinblick auf die Entwicklung der
Oberﬂächenbeschaﬀenheit in Abhängigkeit von der Gesamtdicke des Supergitters sowie der
Dicke der einzelnen Bariumtitanatlagen. Das Supergitter besteht aus alternierenden Lagen
La0,67Ca0,33MnO3 und BaTiO3. Die La0,67Ca0,33MnO3-Lagen bestehen nominell aus 5 Ein-
heitszellen. In Teil (a) bis (d) sind RHEED-Aufnahmen nach der 1., 5., 12. und 26. Lage
La0,67Ca0,33MnO3 dargestellt. Die Dicke der BaTiO3-Lage beträgt nominell 10 Einheitszellen.
Teil (e) und (f) zeigen RHEED-Aufnahmen nach der 26. La0,67Ca0,33MnO3-Lage. Die Dicke
der BaTiO3-Lage beträgt nominell 4 bzw. 16 Einheitszellen.
Die Oberﬂächenqualität bleibt während des Wachstums des Supergitters sehr gut. Das
RHEED-Beugungsbild, aufgenommen im Anschluss an das Wachstum der ersten Lage aus
La0,67Ca0,33MnO3, zeigt das Beugungsmuster einer zweidimensionalen Oberﬂäche (vgl. Abb.
4.42 (a)). Die Reﬂexe der Laue-Zone sind deutlich ausgebildet. Kikuchi-Linien sind vorhanden.
Mit steigender Anzahl an La0,67Ca0,33MnO3-Lagen verlängern sich die Reﬂexe in vertikaler
Richtung (vgl. Abb. 4.42 (b) und (c)), aber selbst nach der 26. Lage ist in der RHEED-
Aufnahme das Beugungsmuster einer glatten Oberﬂäche zu erkennen (vgl. Abb. 4.42 (d)).35
Auch auch für unterschiedliche Lagendicken des Bariumtitanats ist die Oberﬂächenquali-
tät des Supergitters sehr gut. Die RHEED-Bilder von Supergittern mit verschiedenen Dicken
der Bariumtitanatlagen (vgl. Abb. 4.42 (d) bis (e), aufgenommen nach Abschluss des Wachs-
tums der 26. La0,67Ca0,33MnO3-Lage, zeigen ein Beugungsmuster bestehend aus vertikalen
Querstreifen inklusive der Reﬂexe der nullten Laue-Zone und damit eine glatte Oberﬂäche.
35Die Betrachtung der RHEED-Aufnahmen nach Abschluss der Bariumtitanat-Lagen zeigt ein vergleichbares
Ergebnis. Die Qualität der Bariumtitanatlage ist strukturell etwas schlechter im Vergleich zur Qualität der
Lanthankalziummanganat-Lage, bleibt aber über die Schichtdicke des Supergitters gut (vgl. [178,302]).
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(a) (b) (c)
(d) (e) (f)
Abbildung 4.42: RHEED-Beugungsbilder aufgenommen während des Wachstums von Supergit-
tern bestehend aus alternierenden Lagen La0,67Ca0,33MnO3 (LCMO) und BaTiO3 (BTO). RHEED-
Aufnahmen nach der Deposition (a) der 1. LCMO-Lage, (b) der 5. LCMO-Lage, (c) der 12. LCMO-Lage
sowie (d) - (f) der 26. LCMO-Lage. Für die LCMO-Lage wurden 70 Laserpulse ablatiert. Die BTO-
Lagen wurden in (a)-(d) mit 55 Laserpulsen, in (e) mit 22 Laserpulsen und (f) mit 88 Laserpulsen
aufgebracht.
Charakterisierung der strukturellen Eigenschaften der Supergitter
Abbildung 4.43 zeigt beispielhaft für die strukturelle Charakterisierung der Supergitter
aus alternierenden Lagen La0,67Ca0,33MnO3 und BaTiO3 RHEED- und AFM-Messungen.
Teil (a) der Abbildung 4.43 zeigt das RHEED-Beugungsbild eines Strontiumtitanatsub-
strates. Die Reﬂexe des nullten Laue-Kreises sind klar ausgebildet. Diese weisen eine Aus-
dehnung in vertikaler Richtung auf. Außerdem sind Kikuchi-Linien vorhanden. Die (0,1)-
und (0,-1)-Reﬂexe sind aufgrund der zu den an der Substratoberﬂäche vorhandenen Terras-
sen senkrecht einfallenden Elektronen aufgespalten. In Teil (b) und (c) der Abbildung 4.43 ist
der Verlauf der RHEED-Intensität des (0,0)-Reﬂexes während des Wachstums der ersten Lage
La0,67Ca0,33MnO3 sowie das RHEED-Beugungsbild nach Abschluss des Wachstums des ersten
Intervalls dargestellt. Vor Beginn der Ablation von Material verläuft die RHEED-Intensität
auf einem konstanten Niveau und beginnt mit Beginn der Ablation zu oszillieren. Die Oszil-
lationen in der gezeigten Abbildung entsprechen einer Lagendicke von ca. 5,5 aufgewachsenen
Einheitszellen La0,67Ca0,33MnO3.
Der gezackte Verlauf der Oszillationen sowie der Anstieg in der RHEED-Intensität deu-
ten auf Relaxationseﬀekte auf der Oberﬂäche hin (vgl. Abb. 4.43 (b)). Die Unordnung an
der Oberﬂäche, hervorgerufen durch das Wachstum der unvollständigen Lage, wird durch
Umordnungsprozesse an der Oberﬂäche teilweise ausgeglichen. In den höheren Lagen des Su-
pergitters ist eine Abnahme der Oszillationsamplitude und eine Zunahme der Relaxations-
eﬀekte und damit eine Verschiebung der Wachstumsart vom zweidimensionalen Lagen- zum
zweidimensionalen Stufenwachstum zu beobachten.36
Die in-situ RHEED-Aufnahme nach Abschluss der Deposition der ersten Lage des Materi-
als La0,67Ca0,33MnO3 zeigt ein Beugungsmuster bestehend aus den Reﬂexen des Laue-Kreises,
36Anmerkung: Während des Wachstums der Bariumtitanat-Lagen sind teilweise Oszillationen zu beobach-
ten. Diese Oszillationen sind geringer ausgeprägt als bei Lanthankalziummanganat.
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Abbildung 4.43: RHEED- und AFM-Untersuchungen an multiferroischen Supergittern bestehend
aus sich wiederholenden Multilagen aus 88 Laserpulsen BaTiO3 und 70 Laserpulsen La0,67Ca0,33MnO3,
(a) RHEED-Beugungsbild des SrTiO3-Substrates vor Beginn des Wachstums des La0,67Ca0,33MnO3-
Intervalls und (b) Verlauf der RHEED-Intensität des (0,0)-Reﬂexes während des Wachstums des In-
tervalls. (c) RHEED-Aufnahme nach Abschluss des Wachstums des ersten Intervalls. (d) RHEED-
Aufnahme nach Abschluss des Wachstums der 25. Multilage und (e) RHEED-Aufnahme um ≈ 45◦
in der Ebene gedreht sowie (f) AFM-Aufnahme der Oberﬂäche. (g) RHEED-Aufnahme während des
Wachstums eines Supergitters nach der 50. Multilage und (h) der 97. Multilage. (i) AFM-Aufnahme
der Oberﬂäche nach Abschluss der 97. Multilage
die zu vertikalen Querstreifen verlängert sind. Die Aufspaltung der (0,1)- und (0,-1)-Reﬂexe
deutet auf das Vorhandensein von Terrassen an der Oberﬂäche hin. Insgesamt zeigt das Beu-
gungsmuster ein glatte Oberﬂäche an.
Das Wachstum der Lagen der Supergitter ist einkristallin und orientiert. Betrachtet man
nach Abschluss des Depositionsprozesses die RHEED-Aufnahmen bei Rotation um die c-
Achse, zeigt sich entsprechend der vierzähligen Kristallsymmetrie nach einer Drehung um
45◦ ein symmetrisches Beugungsmuster aus vertikalen Streifen. Bei einer Drehung um 90◦
wiederholt sich jeweils dasselbe Beugungsmuster (vgl. Abb. 4.43 (d) und (e)). In Abb. 4.43 (f)
ist die AFM-Aufnahme der Oberﬂäche eines Supergitters nach Abschluss der 25. Multilage
gezeigt.
Die in-situ RHEED-Beobachtung der Supergitter zeigt bis hin zu sehr hohen Schicht-
dicken eine Oberﬂäche hoher Qualität. In der RHEED-Aufnahme des Supergitters nach Ab-
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schluss der 50. Lage La0,67Ca0,33MnO3 ist ein Beugungsmuster bestehend aus vertikalen Strei-
fen zu erkennen (vgl. Abb. 4.43 (g)). Auch nach 101 alternierenden Lagen aus BaTiO3 und
La0,67Ca0,33MnO3 ist die Oberﬂäche des Supergitters sehr glatt mit geringen dreidimensiona-
len Abweichungen.
Die RHEED-Aufnahme der Oberﬂäche des Supergitters nach Abschluss der 98. Lage
La0,67Ca0,33MnO3 zeigt ebenfalls ein aus Längsstreifen bestehendes Beugungsmuster (vgl.
Abb. 4.43 (h)). An den Rändern des Bildes sind die Reﬂexe gemäß einem Durchstrahlmuster
angeordnet, aber in vertikaler Richtung verbunden. Dies deutet darauf hin, dass bei dieser
Schichtdicke die Beweglichkeit der Einheiten an der Oberﬂäche nicht mehr ausreichend für
überwiegend zweidimensionales Wachstum ist. Die Anteile des dreidimensionalen Wachstums
nehmen zu. Das Material wächst anteilig im Modus des Multilagenwachstums auf. Die Raster-
kraftmikroskopieaufnahme nach Abschluss der 195 alterniernden Lagen aus La0,67Ca0,33MnO3
und BaTiO3 bestätigt dies (vgl. Abb. 4.43 (i)). Die Oberﬂäche weist trotz der hohen Dicke
des Supergitters eine RMS-Rauigkeit von weniger als einem Nanometer auf (≈ 0, 35 nm).
In Abbildung 4.44 sind Untersuchungen zu den Gitterparametern der Supergitter gezeigt.
Es sind beispielhaft Untersuchungen zur Gitterkonstante außerhalb der Ebene sowie zur re-
lativen Veränderung der Gitterkonstanten innerhalb der Ebene an einem Supergitter aus al-
ternierenden Lagen La0,67Ca0,33MnO3 mit einer nominellen Dicke von fünf Einheitszellen und
BaTiO3 mit einer nominellen Dicke von 16 Einheitszellen dargestellt (vgl. z. B. auch [302]).
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Abbildung 4.44: Untersuchungen der Gitterparameter eines Supergitters, bestehend aus alternieren-
den Lagen La0,67Ca0,33MnO3 mit einer nominellen Dicke von fünf Einheitszellen und BaTiO3 mit einer
nominellen Dicke von 16 Einheitszellen. (a) θ-2θ-XRD-Messungen des (002)-Reﬂexes eines Supergitters
aus 12 Doppellagen. Der Substrat- und der Schichtpeak sowie Satellitenreﬂexe bis hin zur 6. Ordnung
sind klar zu erkennen. (b) In-situ RHEED-Messungen zur Untersuchung der Gitterparameter innerhalb
der Ebene. Dargestellt ist die Veränderung zwischen der 15. und 20. Doppellage eines Supergitters,
bestehend aus 25 Doppellagen.
Teil (a) der Abbildung 4.44 zeigt eine θ-2θ-XRD-Messung eines Supergitters bestehend
13 Lagen La0,67Ca0,33MnO3 und 12 Lagen BaTiO3. In der Messung sind der (002)-Reﬂex des
SrTiO3-Substrates, der Reﬂex des Supergitters und Satellitenreﬂexe bis zur 6. Ordnung klar
zu erkennen.37
37Satellitenreﬂexe sind durch einen äquidistanten Abstand zum Hauptreﬂex gekennzeichnet. Sie sind durch
Interferenzeﬀekte an der periodischen Struktur des Supergitters bedingt. Eine hohe Ordnung an Satellitenre-
ﬂexen zeigt eine hohe Qualität des Supergitters und der Grenzﬂächen an [303].
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Aus den Abständen der Satelllitenreﬂexe lässt sich die Schichtdicke der Doppellagen Λ aus
La0,67Ca0,33MnO3 und BaTiO3 gemäß nachfolgender Gleichung 4.1 bestimmen (vgl. [303]).
Λ = λ2 · |sin (θx)− sin (θx+1)| (4.1)
Dabei entspricht λ der Wellenlänge der Röntgenstrahlung und θ dem jeweiligen Winkel des
Satellitenpeaks. Aus der Messung 4.44 (a) ergibt sich für die Schichtdicke der Doppellage ein
Wert von Λ ≈ 8, 33 nm sowie eine Gitterkonstante von 0, 3967. Diese Werte stimmen mit den
aus den nominellen Gitterkonstanten sowie aus anteiligen Lagendicken berechneten Werten
überein (vgl. dazu auch [173,300,301]).
In Teil (b) der Abbildung 4.44 ist die mittels in-situ RHEED-Messungen aufgenommene re-
lative Veränderung der Gitterkonstante innerhalb der Ebene zwischen der 15. und der 20. Dop-
pellage dargestellt. Die Gitterkonstante des BaTiO3 ist größer als die des La0,67Ca0,33MnO3.
Der Wechsel zwischen den beiden Gitterparametern ist deutlich zu erkennen. Weiterhin fällt
auf, dass die Gitterkonstante von der vorherigen Lage beeinﬂusst wird. Die Gitterkonstante
des La0,67Ca0,33MnO3 ist zunächst im Laufe des Aufbringens der Lage vergrößert, verkleinert
bzw. relaxiert im weiteren Verlauf. Bei dem Gitterparameter des BaTiO3 zeigt sich im Laufe
des Aufbringens der Lage der entgegengesetzte Eﬀekt (vgl. dazu auch [178,293]).
Insgesamt ist die Qualität der Supergitter sehr gut. Auch als Lagen in einem Supergit-
ter sind die Materialien La0,67Ca0,33MnO3 und BaTiO3 mit unserer in-situ RHEED-PLD-
Anlage und dem neu konstruierten Targetwechsler unter optimierten Parametern in sehr
guter struktureller Qualität aufwachsbar.38 Die XRD-Messungen zeigen eine hohe struktu-
relle Qualität der Supergitter. Die Supergitter sind einkristallin und orientiert entlang der
c-Achse aufgewachsen. Es sind unter optimalen Bedingungen Satellitenreﬂexe bis zur 6. Ord-
nung beobachtbar, wohingegen in [11] nur Satellitenreﬂexe bis zur 2. Ordnung zu beobachten
waren. Über RHEED-Intensitätsoszillationen ist eine Kontrolle der Lagendicke möglich. Die
RHEED-Beugungsbilder zeigen scharfe Grenzﬂächen. Selbst das Supergitter bestehend aus
97 Doppellagen weist eine sehr gute strukturelle Qualität und eine Oberﬂächenrauigkeit von
deutlich unter einem Nanometer auf.
4.3.3.3 Einﬂuss der Schichtdicke des Bariumtitanats
Die physikalischen Eigenschaften der Supergitter sind abhängig von den strukturellen Eigen-
schaften. Bei der multiferroischen Kopplung spielt die Verspannung der epitaktisch gewachse-
nen Lagen eine wichtige Rolle [11]. Die Beschaﬀenheit der ferroelektrischen Lage hat Einﬂuss
auf die Eigenschaften der ferromagnetischen Lage [80]. Besteht die ferroelektrische Lage aus
BaTiO3, hat insbesondere die Dicke der Lage Einﬂuss auf die Verspannung und damit auf die
magnetischen, magnetoresistiven und multiferroischen Eigenschaften der Supergitter [11].
Abbildung 4.45 zeigt Messungen zur magnetischen Charakterisierung von Supergittern
mit unterschiedlicher Dicke der BaTiO3-Lagen. Diese bestehen aus 51 alternierenden Lagen
La0,67Ca0,33MnO3 und BaTiO3. Die La0,67Ca0,33MnO3-Lagen weisen eine nominelle Dicke
von fünf Einheitszellen auf. Die Dicke der BaTiO3-Lagen variiert dabei zwischen 4, 10 und
16 Einheitszellen. Teil (a) der Abbildung zeigt die Messungen zur ferromagnetischen Hyste-
rese bei einer Temperatur von 10K. In Teil (b) ist beispielhaft für das Supergitter mit einer
38Die sehr gute strukturelle Qualität der Supergitter wurde auch durch Messungen mit Raman- und Infrarot-
Spektroskopie bestätigt. Diese Messungen wurden von Mitarbeitern des Instituts für Physik der Kondensierten
Materie der Technischen Universität Braunschweig durchgeführt (vgl. dazu auch [292,304]).
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BaTiO3-Lagedicke von 4 Einheitszellen die Messung des Temperaturverlaufs des magnetischen
Moments bei einem äußeren magnetischen Feld von 1 kOe dargestellt. Die Probe wurde oh-
ne angelegtes äußeres Magnetfeld abgekühlt (zero field cooled). Für Informationen zu den
Magnetisierungsmessungen an multiferroischen Supergittern vergleiche auch [293].
(a) (b)Magnetisches Feld (kOe) Temperatur (K)
zero field cooled (zfc)
Magnetisches Feld: 1 kOe
Magnetisches Moment des
LCMO-BTO-Supergitters
(4 Einheitszellen BTO)
0,5
 
0,4
 
0,3
 
0,2
 
0,1
 
0,0
0        50      100     150      200     250     300M
a
g
n
e
ti
s
c
h
e
s
 M
o
m
e
n
t 
p
ro
 F
. 
E
. 
(µ
  
)
B
  4 EZ BTO
10 EZ BTO
16 EZ BTO
LCMO-BTO-Supergitter
(ferromagnetisch
 ordnender Anteil)
bei T = 10 K
M
a
g
n
e
ti
s
c
h
e
s
 M
o
m
e
n
t 
p
ro
 F
. 
E
. 
(µ
  
)
B
-40           -20             0             20            40
1,25
 
1,00
 
0,75
 
0,50
 
0,25
 
0,00
 
-0,25
 
-0,50
 
-0,75
 
-1,00
 
-1,25
Abbildung 4.45: SQUID-Magnetometer-Messungen an multiferroischen Supergittern, bestehend aus
51 alternierenden Lagen La0,67Ca0,33MnO3 mit einer nominellen Dicke von fünf Einheitszellen und
BaTiO3 mit einer nominellen Dicke von 4, 10 oder 16 Einheitszellen (EZ). (a) Messung der ferro-
magnetischen Hysterese bei einer Temperatur von 10K. (b) Messung des magnetischen Moments des
Supergitters mit einer nominellen Dicke der BaTiO3-Lagen von 4 Einheitszellen.39
Die Supergitter zeigen für die verschiedenen BaTiO3-Schichtdicken unterhalb einer Über-
gangstemperatur anteilig ferromagnetisches Verhalten. Bei tiefen Temperaturen bleibt die
Magnetisierung der Proben auch ohne Anwesenheit eines äußeren Magnetfeldes erhalten. Bei
der Erwärmung reduziert sich das magnetische Moment und die Proben gehen vom ferro-
magnetischen in den paramagnetischen Zustand über. Die Übergangstemperaturen und die
Sättigungsmagnetisierung sind im Vergleich zu unverspannten Schichten reduziert (vgl. z. B.
Abb. 4.45 (b)).40 Der ferromagnetisch ordnende Anteil der Supergitter weist eine schmale Hys-
terese auf. Die Sättigungsmagnetisierung ist abhängig von der Dicke der BaTiO3-Lagen. Mit
ansteigender Dicke der Lagen nimmt die Sättigungsmagnetisierung monoton ab (vgl. Abb. 4.45
(a)). Eine mögliche Ursache für die reduzierte Sättigungsmagnetisierung ist eine Verzerrung
der Kristallstruktur des Manganats. Die magnetischen Eigenschaften von La0,67Ca0,33MnO3
sind stark vom Bindungswinkel zwischen den Mangan- und den Sauerstoﬃonen abhängig.
Dieser wird durch die Verspannung und die strukturelle Qualität der Lagen beeinﬂusst.
In Tabelle 4.7 sind im Überblick die strukturellen Eigenschaften der Supergitter aufge-
führt. Angegeben sind die nominelle Dicke der BaTiO3-Lage, die c-Achsen-Gitterkonstante
der Supergitter, die Schichtdicke der Doppellagen und die RMS-Rauigkeit der Oberﬂäche. Die
mit verschiedenen Methoden bestimmten Dicken der Doppellagen stimmen im Rahmen der
39Die SQUID-Magnetometer-Messungen an den Proben wurden von Dirk Menzel vom Institut für Physik
der Kondensierten Materie der Technischen Universität Braunschweig durchgeführt. Anmerkung: Die Berech-
nung des magnetischen Moments pro Formeleinheit (F. E.) erfolgt über die Oberﬂäche der Probe, die Anzahl an
Lanthankalziummanganat-Lagen des Supergitters sowie die Anzahl an Manganionen pro Lage. Bei der Berech-
nung wird von sechs Manganoxid-Ebenen pro Lanthankalziummanganat-Lage der Supergitter ausgegangen.
40Die Werte für die Übergangstemperaturen liegen in der Gleichen Größenordnung wie verspannt aufge-
wachsene Lanthankalziummanganat-Schichten (vgl. dafür z. B. auch Abbildung 4.27 auf Seite 162).
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Messgenauigkeit überein. Bei der Betrachtung der RHEED-Intensitätsoszillationen fällt auf,
dass diese Abweichungen von den nominellen Lagendicken zeigen. Die Oberﬂächenrauigkei-
ten werden teilweise durch Rekristallisationseﬀekte an der Oberﬂäche ausgeglichen. Insgesamt
führt dies zu einer geringen Beeinträchtigung der Qualität der Grenzﬂächen.
Supergitter c-Achse Λ (exp.) Λ (ber.) Λ (erw.) RMS
[nm] [nm] [nm] [nm] [nm]
4 ML BaTiO3 0, 398± 0, 01 4, 0± 0, 2 3, 8± 0, 28 3,53 0,28
10 ML BaTiO3 0, 399± 0, 01 6, 5± 0, 5 6, 0± 0, 33 5,93 0,32
16 ML BaTiO3 0, 400± 0, 02 8, 4± 1, 0 8, 7± 0, 42 8,33 0,40
Tabelle 4.7: Überblick über die strukturellen Eigenschaften der Supergitter aus 51 alternierenden
Lagen La0,67Ca0,33MnO3 und BaTiO3. Die Werte wurden mittels Elektronen- und Röntgenbeugung
sowie Rasterkraftmikroskopie gewonnen. Aufgeführt sind die Dicke der BaTiO3-Lagen, die c-Achsen-
Gitterkonstanten sowie die Schichtdicke der Supergitter und die RMS-Rauigkeit der Oberﬂächen.41
Die Oberﬂächenrauigkeit der Supergitter nimmt mit ansteigender Dicke der Bariumtita-
natlage zu (vgl. Tabelle 4.7). Dies ist in Übereinstimmung mit den Ergebnissen der struk-
turellen Charakterisierung der vorherigen Abschnitte. Die Untersuchungen zeigen zwar eine
sehr gute strukturelle Qualität der Bariumtitanatlagen, sie zeigen aber auch, dass die struk-
turelle Qualität mit zunehmender Dicke des BaTiO3 abnimmt. Außerdem war zu beobachten,
dass die Qualität der BaTiO3-Lagen im Vergleich zur Qualität der La0,67Ca0,33MnO3-Lagen
geringer ist und die Oberﬂäche größere Abweichungen von der Zweidimensionalität aufweist.
Die physikalischen Eigenschaften der multiferroischen Supergitter sind von einer Vielzahl
struktureller Eigenschaften abhängig. Die Grenzﬂächenqualität spielt eine wichtige Rolle. Ne-
ben der Verspannung der Lagen, welche durch die zwischen den Materialien vorhandene Git-
terfehlanpassung verursacht wird, kann u. a. die strukturelle Qualität der einzelnen Lagen
einen Einﬂuss haben. Eine Veränderung der strukturellen Qualität des BaTiO3 in Abhän-
gigkeit von der Lagendicke kann die strukturellen Eigenschaften der La0,67Ca0,33MnO3-Lage
verändern und einen Teil zur Beeinﬂussung der magnetischen Eigenschaften beitragen.
Der Vergleich von Rasterkraftmikroskopie- und Röntgendiﬀraktometriemessungen der im
Rahmen dieser Arbeit aufgewachsenen Supergitter mit denen der Supergitter aus [29] bestä-
tigt die sehr gute strukturelle Qualität. Die strukturellen Eigenschaften der in dieser Arbeit
gewachsenen Supergitter sind gleich bzw. besser. Es fällt weiterhin auf, dass die Dicken der
BaTiO3-Lagen, bei denen die höchsten Werte für die Sättigungsmagnetisierung erreicht wer-
den, unterschiedlich sind (vgl. [11, 29]). Daher kann davon ausgegangen werden, dass der
Einﬂuss auf die magnetischen Eigenschaften sowohl durch die Dicke der BaTiO3-Lagen als
auch anteilig durch andere Eﬀekte, wie z. B. die strukturelle Qualität, verursacht wird.
41Der Wert für die c-Achse des Supergitters und der Wert Λ (exp.) wurden aus den θ-2θ-Kurven der
XRD-Messungen bestimmt. Der Wert für Λ (erw.) und Λ (ber.) wurde aus den nominellen Lagendicken bzw.
Gitterkonstanten der Materialien berechnet. Dabei wurden für Λ (ber.), sofern vorhanden, die aus RHEED-
Oszillationen bestimmten Werte berücksichtigt. Die RMS-Werte wurden aus AFM-Aufnahmen ermittelt. Dabei
wurde die Rauigkeit der reinen Oberﬂäche, ohne gegebenenfalls vorhandene Cluster, berücksichtigt (vgl. da-
zu [178,293,302]).
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4.3.4 Zusammenfassung und Ausblick
Im Rahmen dieser Arbeit wurden Supergitter bestehend aus alternierenden Lagen von fer-
romagnetischem La0,67Ca0,33MnO3 und ferroelektrischem BaTiO3 epitaktisch in sehr guter
struktureller Qualität aufgewachsen.
Dafür wurde das Wachstum der Materialien La0,67Ca0,33MnO3 und BaTiO3 in Hinblick
auf das Wachstum von Multilagen untersucht und optimiert. Die gefundenen Depositionspa-
rameter ermöglichen zweidimensionales Wachstum von dünnen einkristallinen Lagen, deren
Dicke über RHEED-Intensitätsoszillationen kontrolliert werden kann.
Für das Wachstum der Supergitter wurde ein neuartiger Targetwechsler konstruiert und
erfolgreich eingesetzt. Die strukturelle Qualität der gewachsenen Supergitter ist selbst für 195
alternierende Lagen, d. h. für eine Dicke von ca. 0, 8m, sehr gut. Die Schichten sind einkris-
tallin und orientiert aufgewachsen. Die RHEED-Untersuchungen zeigen scharfe Grenzﬂächen.
Die strukturelle Qualität der gewachsenen Supergitter ist mit den strukturellen Eigenschaften
von den in der Literatur erwähnten Supergittern [11,29] vergleichbar oder teilweise besser. Die
Halbwertsbreiten der ω-Scans und die RMS-Rauigkeiten der Oberﬂächen liegen im Gleichen
Bereich. In den θ-2θ-XRD-Messungen des (002)-Reﬂexes sind unter optimalen Bedingungen
Satellitenreﬂexe bis zur sechsten Ordnung beobachtbar.42
Wie in der Literatur [11, 29, 80] zeigen die magnetischen Eigenschaften der Supergitter
eine Abhängigkeit von den Eigenschaften der BaTiO3-Lage.43 Dies deutet auf eine magneto-
elektrische multiferroische Kopplung hin. Der ferromagnetisch ordnende Anteil der im Rahmen
dieser Arbeit aufgewachsenen Supergitter weist eine schmale Hysterese auf, deren Sättigungs-
magnetisierung mit ansteigender Dicke der Lagen monoton abnehmend ist.
Die Supergitter bzw. die Lagen wären in einfachen Bauelementen, wie z. B. einem multi-
ferroischen Feldeﬀekttransistor mit einem halbleitenden Kanal aus einem magnetoresistiven
Material und einem ferroelektrischen Gate (vgl. z. B. dazu auch [305]), einsetzbar. Für die Rea-
lisierung von multiferroischen Supergittern empﬁehlt es sich in Hinblick auf die Anwendung,
die Qualität der Lagen weiter zu verbessern. Insbesondere die Qualität der BaTiO3-Lagen
sollte dem Niveau der La0,67Ca0,33MnO3-Lagen angeglichen werden. Daneben ist eine Ver-
ringerung des pro Laserpuls deponierten Materials sinnvoll, um eine exakte Abzählung der
Monolagen und damit eine verbesserte Grenzschicht sowie eine Verbesserung der ferroischen
Eigenschaften der Supergitter zu erreichen.
Eine Möglichkeit zur Verringerung der Depositionsgeschwindigkeit in Kombination mit
einer Verbesserung der strukturellen Eigenschaften der Materialien und Grenzﬂächen ist die
Verwendung von einkristallinen Targets. Einkristalline Targets wurden z. B. beim Wachstum
von LaAlO3-Dünnschichten eingesetzt und trugen zum Durchbruch bei der Herstellung von
zweidimensionalen Elektronengasen an den Grenzﬂächen des LaAlO3 bei (vgl. z. B. [6, 96]).
Zudem ist die Art der magneto-elektrischen Kopplung in multiferroischen Supergittern um-
stritten. In der Diskussion sind eine multiferroische Kopplung über die Verspannung der Lagen
und eine Kopplung, die über dasMaxwell-Wagner-Modell [82] beschreibbar ist [30,81]. Für die
praktische Ausnutzung des Eﬀektes ist es wichtig, dass eine Kopplung der magnetischen und
elektrischen Eigenschaften besteht. Die Art der Kopplung ist dabei nicht entscheidend [81].
42In der Literatur wird über Satellitenreﬂexe bis zur zweiten Ordnung berichtet. In-situ RHEED-
Untersuchungen wurden dort nicht durchgeführt (vgl. [11,29]).
43Die Dicke der BaTiO3-Lage, bei der die höchsten Werte für die Sättigungsmagnetisierung erreicht werden,
ist unterschiedlich (vgl. [11, 29]).

Zusammenfassung und Ausblick
Diese Arbeit beschäftigt sich mit In-situ RHEED-Untersuchungen des PLD-Wachstums von
oxidischen Multilagen für die Entwicklung von Bauelementen.
Es werden innovative Konzepte des Wachstums von verschiedenen oxidischen Dünnschich-
ten mit unterschiedlichen Materialeigenschaften sowie Supergittern betrachtet. Die Materia-
lien werden mit der Methode der gepulsten Laserdeposition aufgewachsen. Zur Kontrolle des
Wachstums wird die Technik des in-situ-RHEED eingesetzt. Die Untersuchung und Optimie-
rung des Wachstums erfolgt in Hinblick auf die Anwendung in Mehrlagenbauelementen. Die
Charakterisierung der Schichten erfolgt strukturell, magnetisch und elektrisch.
Bei Bauelementen aus mehreren Lagen haben die strukturelle Qualität der einzelnen Lagen
und ihre Grenz- und Oberﬂächenrauigkeiten entscheidenden Einﬂuss auf deren Eigenschaften.
Der Schwerpunkt der Untersuchungen richtet sich daher auf das kontrollierte Wachstum von
Schichten hoher struktureller Qualität. Die beste strukturelle Qualität ergibt sich, wenn das
Material in einem zweidimensionalen Wachstumsmodus aufwächst. Daher wird untersucht,
ob es durch innovative Konzepte sowie Verbesserung der Wachstumstechniken und des Pro-
zessablaufs möglich ist, die Wachstumsbedingungen so zu beeinﬂussen, dass sich ein zweidi-
mensionaler Wachstumsmodus einstellt, der zu einer sehr guten strukturellen Qualität der
oxidischen Lagen führt.
Zur Entwicklung von elektrischen Bauelementen, Sensoren und Aktoren sind meist mehrere
dünne Schichten mit unterschiedlichen Eigenschaften notwendig. In dieser Arbeit wird das
Wachstum von halbleitendem Zinkoxid, von magnetischem Lanthankalziummanganat und von
multiferroischen Supergittern in Hinblick auf die Anwendung in mehrlagigen Bauelementen
untersucht und optimiert.
Equipment und Prozess
Zunächst wurden die experimentellen Voraussetzungen für die Untersuchungen geschaﬀen.
Dafür wurden das in-situ RHEED-PLD-System in Hinblick auf das Wachstum von Mehr-
lagenbauelementen weiterentwickelt sowie der Prozess der Schichtherstellung optimiert. Die
Ablationsgeometrie wurde neu ausgerichtet, justiert und optimiert. Zur Erhöhung der Stabili-
tät des Prozesses wurde die Steuerung der Anlage automatisiert, die Sauerstoﬀregelung wurde
erneuert und die Verstellmechanik für den Substrathalter optimiert.
Darüber hinaus wurde die Möglichkeit des Wachstums von mehreren Lagen ohne Unterbre-
chung des Vakuums bei gleichzeitiger Einsatzfähigkeit der in-situ RHEED-Charakterisierung
geschaﬀen. Dafür wurde ein neuartiger Targetwechsler konstruiert, gebaut, getestet und er-
folgreich zur Herstellung von Multilagen eingesetzt. Der Targetwechsler wurde in die beste-
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hende Anlage integriert und ist mit dem in-situ RHEED-System kompatibel. Der Wechsel
der Targets kann automatisiert erfolgen. Eine individuelle Justierung der Plasmakeule für
jedes Targetmaterial ist möglich. Die einzelnen Targets rotieren und sind durch Blenden ge-
schützt. Es ist möglich, drei Targets aus drei verschiedenen Materialien ohne Unterbrechung
des Vakuums zu wechseln und für die Deposition von Multilagen einzusetzen.
In einem weiteren Schritt wurden die Strukturierung der Schichten und die Präparation
der Targets und Substrate weiterentwickelt und optimiert. Für den Einsatz im Messaufnehmer
bzw. die elektrische Vermessung ist es notwendig, den Schichten und Multilagen eine Struktur
aufzuprägen und diese mit ohmschen Kontakten zu versehen. Der Prozess der Strukturierung
wurde angepasst und optimiert.
Es wurden keramische polykristalline Targets für das Wachstum der einkristallinen Dünn-
schichten und Multilagen hergestellt. Für das Wachstum von Schichten hoher struktureller
Güte müssen die bei der gepulsten Laserdeposition eingesetzten keramischen Targets eine
feine Körnung aufweisen und frei von Fremdphasen sein. In Hinblick darauf wurde die Her-
stellung von Targets aus BaTiO3 und La1−xCaxMnO3 sowie aus dotiertem und undotiertem
ZnO weiterentwickelt und optimiert. Außerdem wurde die Herstellung von ScMgAlO4-Targets
entwickelt und durchgeführt.
Die Beschaﬀenheit der Oberﬂäche der Substrate, insbesondere deren Rauheit und chemi-
sche Terminierung, hat Auswirkungen auf die Art des Wachstums und die strukturellen und
physikalischen Eigenschaften der aufgewachsenen Schichten. Über eine geeignete Vorbehand-
lung, die meist aus einer Kombination von chemischer und thermischer Behandlung besteht,
ist es möglich, eine atomar glatte Oberﬂäche mit einheitlicher Terminierung zu erzeugen. Für
das Material SrTiO3 wurde die Vorbehandlung angepasst und optimiert. Im Anschluss an die
Vorbehandlung ist die Oberﬂäche der Substrate einheitlich TiO2-terminiert und weist Stufen
in der Höhe einer Einheitszelle auf.
Für die Materialien NdGaO3, LaAlO3, MgO und LSAT wurde die Vorbehandlung imple-
mentiert. Nach optimaler Vorbehandlung zeigen die Oberﬂächen eine atomar glatte Terrassen-
struktur. Die Oberﬂächen der behandelten NdGaO3- und LaAlO3-Substrate deuten eine NdO-
bzw. AlO2-Terminierung an. Darüber hinaus wurde die Vorbehandlung für die (0001)-AlO2
entwickelt. Die Oberﬂäche der Saphirsubstrate ist nach optimaler Vorbehandlung sauerstoﬀ-
terminiert, atomar glatt und weist Stufen in der Höhe des Abstands der Sauerstoﬀebenen
innerhalb der Wurtzitstruktur auf.
Zinkoxid
Als Grundlage für die Anwendung von weiterführenden Konzepten in Hinblick auf die p-
Dotierung und den Einsatz in Mehrlagenbauelementen wurde das konventionelle Wachstum
von Zinkoxid untersucht. Dafür wurde Zinkoxid mit gepulster Laserdeposition auf (0001)-
Saphirsubstrate aufgebracht. Bei optimiertem Parametersatz wuchsen die Schichten im Modus
des dreidimensionalen Inselwachstums kristallin in guter Qualität auf. Die Eigenschaften der
Schichten lagen im Bereich der für konventionelles Wachstum erwarteten Werte.
Innovativ wurde zur Verbesserung der strukturellen Eigenschaften der Zinkoxidschichten
zum einen versucht, die Gitterfehlanpassung zwischen Substrat und Dünnschicht zu verringern
und zum anderen über die Methode der Intervalldeposition (PLID) einen zweidimensionalen
Wachstumsmodus zu erzwingen.
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Die Gitterfehlanpassung von Zinkoxid zu Saphir beträgt ≈ 32% (bzw. ≈ 18% bei Rotation
der Kristallstruktur). Die Kristallstruktur von ScAlMgO4 hingegen ist mit einer Gitterfehlan-
passung von ≈ 0, 4% nahezu gitterangepasst zu Zinkoxid. Da ScAlMgO4-Substrate nicht in
ausreichender Menge kommerziell verfügbar sind, wurde zur Realisierung von gitterangepass-
ten Substraten das Wachstum von ScAlMgO4 auf (0001)-Al2O3-Substraten untersucht. Es
ist gelungen, ein für die gepulste Laserdeposition geeignetes Target herzustellen und erstma-
lig ScAlMgO4 aufzuwachsen. Die Schichten waren nicht kristallin, sondern amorph. Bedingt
durch die Gegebenheiten unserer Anlage war es nicht möglich, das Material in ausreichen-
der Qualität für eine Anpassungsschicht für zweidimensionales Wachstum von Zinkoxid zu
deponieren. Um kristalline Anpassungsschichten aus ScAlMgO4 zu erhalten, kann zum einen
versucht werden, die Wachstumstemperaturen deutlich zu erhöhen und zum anderen über
nachträgliches Tempern der amorphen Schichten eine Kristallisierung zu erreichen.
Zum Erreichen eines zweidimensionalen Wachstumsmodus unter Bedingungen, bei de-
nen normalerweise der dreidimensionale Wachstumsmodus vorherrschend ist, eignet sich beim
Wachstum mit gepulster Laserdeposition die Methode der Intervalldeposition (PLID). Dabei
wird das Material mit einer hohen Depositionsrate in Intervallen aufgebracht. In den Pau-
sen zwischen den Intervallen kann sich bei geeigneten Wachstumsbedingungen die Oberﬂäche
durch kinetische Vorgänge reorganisieren.
Zunächst wurde die PLID-Technik beim Wachstum von Zinkoxid auf (0001)-Saphir an-
gewendet. Dazu wurde mit der Technik des in-situ-RHEED das Relaxationsverhalten der
Materialeinheiten an der Oberﬂäche untersucht und es wurden geeignete Wachstumsparame-
ter bestimmt. RHEED-Intensitätsoszillationen, die dem zweidimensionalen Lagenwachstum
zugeordnet werden können, waren nicht zu beobachten. Die mit der PLID-Methode gewachse-
nen Zinkoxidschichten wiesen eine wesentlich höhere strukturelle Qualität auf als die mit der
Technik der kontinuierlichen Deposition gewachsenen Schichten. Die Untersuchungen deuten
darauf hin, dass durch die Intervalldeposition die Anlagerung von Materialeinheiten innerhalb
der Lage maximiert wurde. Das Fehlen von RHEED-Intensitätsoszillationen kann auf die hohe
Gitterfehlanpassung zum Substrat zurückgeführt werden.
Zur weiteren Verbesserung der Schichtqualität wurde daher das Wachstum von Zinkoxid
mit der PLID-Methode auf nahezu gitterangepassten Galliumnitrid/Saphir-Substraten unter-
sucht. Während des Wachstums konnten RHEED-Intensitätsoszillationen beobachtet werden,
die dem Wachstum einer ladungsneutralen Lage von 0, 26 nm-Zinkoxid entsprechen. Durch
die Anwendung der PLID-Methode wurde auf diesen Substraten zweidimensionales Wachs-
tum von Zinkoxid erreicht und so eine deutliche Verbesserung der strukturellen Schichtqualität
verwirklicht. Die Untersuchungen dienen als Basis für die Verbesserung der Herstellung von
qualitativ hochwertigen Hybrid-Bauelementen aus n-dotiertem, mit gepulster Laserdeposition
gewachsenem Zinkoxid und p-dotiertem Galliumnitrid.
Lanthankalziummanganat
Zur Verwendung als ferromagnetische Funktionsschicht in mehrlagigen Bauelementen, Senso-
ren und Aktoren wurde das Wachstumsverhalten von La1−xCaxMnO3-Dünnschichten unter-
sucht und optimiert. Die strukturellen, magnetischen und elektrischen Eigenschaften wurden
bestimmt und diskutiert.
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Das Material ist für Dotierungen im Bereich 0, 2 ≤ x ≤ 0, 5 mit der Methode der gepulsten
Laserdeposition in sehr guter struktureller Qualität aufwachsbar. Bei geeigneten Parametern
war es möglich, La1−xCaxMnO3 sowohl mit der Technik der kontinuierlichen Deposition als
auch mit der Technik der Intervalldeposition in einem zweidimensionalen Wachstumsmodus
aufzuwachsen. Es konnten RHEED-Intensitätsoszillationen beobachtet werden, die dem la-
genartigen Wachstum zugeordnet werden konnten. Eine Kontrolle der Schichtdicke über die
Frequenz der Oszillationen ist möglich. Dabei entspricht die Periodendauer einer Oszillation
dem Wachstum einer Monolage an Einheitszellen La1−xCaxMnO3.
Mit den gefundenen optimalen Wachstumsparametern ist La1−xCaxMnO3 mit der Technik
der kontinuierlichen Deposition für Schichtdicken von bis zu 500 nm in sehr guter kristalliner
Qualität aufwachsbar. Dabei ﬁndet für Kalziumdotierungen bei 0, 2 ≤ x ≤ 0, 33 ein Übergang
vom zweidimensionalen Lagenwachstum zum zweidimensionalen Stufenwachstum statt. Der
Wert für die Halbwertsbreite des (002)-Peaks des ω-Scans liegt im Bereich von ΓFWHM ≈
0, 017◦. Beim Wachstum von La0,5Ca0,5MnO3 ﬁndet ein Übergang vom zweidimensionalen
Lagenwachstum zum dreidimensionalen Inselwachstum statt.
Die magnetischen und elektrischen Eigenschaften der La1−xCaxMnO3-Dünnschichten sind
abhängig vom Verhältnis der Menge der Mn4+- zu den Mn3+-Ionen. Dieses wird durch den
Kalziumanteil der Verbindung beeinﬂusst. Es wurden daher Schichten aus La1−xCaxMnO3
mit vier unterschiedlichen Kalziumdotierungen im Bereich 0, 2 ≤ x ≤ 0, 5 gewachsen und
analysiert. Unterhalb der Übergangstemperatur zeigten die Schichten für alle untersuchten
Kalziumkonzentrationen ferromagnetisches und elektrisch leitendes Verhalten. Oberhalb der
Übergangstemperatur sind die Schichten paramagnetisch und elektrisch isolierend. Die Werte
für die Sättigungsmagnetisierung und die Übergangstemperatur Tc sowie die aus der elektri-
schen Vermessung bestimmten Temperaturwerte Tmax sind im Vergleich zu den Werten von
Einkristallen desselben Materials reduziert. Mögliche Ursache ist die Verspannung der Dünn-
schichten durch das Substrat. Die Verspannung beeinﬂusst die Bindungswinkel zwischen den
Mangan- und Sauerstoﬃonen und wirkt sich damit auf die magnetischen und elektrischen
Eigenschaften der Schichten aus.
Die strukturellen, magnetischen und elektrischen Eigenschaften der Schichten sind abhän-
gig von dem Kalziumanteil x. Die Charakterisierungsmessungen mittels RHEED und Rönt-
genbeugung sowie mittels Rastermikroskopieverfahren zeigen, dass die strukturelle Qualität
der Schichten mit steigendem Kalziumanteil abnimmt. In Abhängigkeit von der Kalziumkon-
zentration zeigten Sättigungsmagnetisierung und Curie-Temperatur folgendes Verhalten: Die
Sättigungsmagnetisierung sinkt mit steigendem Anteil x. Dabei sind die gemessenen Werte
für die Sättigungsmagnetisierung niedriger als die theoretisch erwarteten. Außerdem nimmt
die Abweichung mit steigendem Kalziumanteil zu. Der Verlauf der Curie-Temperatur zeigt
ein Maximum und fällt mit steigendem und sinkendem x ab. Der Maximalwert liegt bei einem
Kalziumanteil von 25% und ist damit im Vergleich zu unverspanntem Material in Richtung
kleinerer Kalziumkonzentrationen verschoben. Bei der Interpretation muss die Verspannung
der Schichten berücksichtigt werden. Die Gitterfehlanpassung, welche sich mit ansteigendem
Kalziumanteil vergrößert, beeinﬂusst neben den strukturellen Eigenschaften auch die ma-
gnetischen und elektrischen Eigenschaften gewachsener La1−xCaxMnO3-Schichten. Durch die
Verspannung der Kristallstruktur werden die Auswirkungen der Kalziumdotierung auf die
magnetischen und elektrischen Eigenschaften teilweise überlagert.
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Für die Verwendung von La1−xCaxMnO3 in nanostrukturierten oxidischen Bauelemen-
ten ist die Kenntnis der Struktur der magnetischen Domänen sinnvoll. Daher habe ich wäh-
rend eines Forschungsaufenthaltes am GREYC in Frankreich magneto-optische Kerr-Eﬀekt-
(MOKE-)Messungen durchgeführt und dazu zunächst den Messstand umgebaut und erweitert.
Die Aufnahme von MOKE-Bildern ist bis hinunter zu Temperaturen von 10K bei Magnetfel-
dern mit einer Flussdichte von bis zu B = 90mT möglich. Darüber hinaus habe ich dort erste
MOKE-Bilder an einer 500 nm dicken La0,67Ca0,33MnO3-Schicht erfolgreich aufgenommen.
Für die Durchführung einer systematischen Untersuchung der magnetischen Domänenstruk-
tur muss der MOKE-Messstand in Hinblick auf Kontrast und Auflösung weiter verbessert
werden.
Zusammenfassend lässt sich in Hinblick auf den Einsatz von La1−xCaxMnO3 in Mehrla-
genbauelementen folgende Aussage tätigen: Die Dünnschichten eignen sich zum Einsatz in
Mehrlagenbauelementen. Die Schichten haben eine sehr gute strukturelle Qualität. Eine Kon-
trolle der Lagendicke ist über RHEED-Intensitätsoszillationen möglich. Bei tiefen Tempera-
turen haben die Schichten eine elektrisch leitende ferromagnetische Phase. Als Alternative
zu La1−xCaxMnO3 bietet sich für die Anwendung das Material La1−xSrxMnO3 an. Dieses
verfügt über eine höhere Übergangstemperatur im Bereich der Raumtemperatur und reagiert
weniger empﬁndlich auf Verspannungen.
Multiferroische Supergitter
Multiferroische Materialien sind durch das Auftreten von mehreren ferroischen Eigenschaf-
ten in derselben Phase gekennzeichnet. Eine Möglichkeit der Realisierung eines magneto-
elektrischen multiferroischen Materials besteht in der Kombination eines ferromagnetischen
und eines ferroelektrischen Materials zu einem Supergitter. Die Eigenschaften der Super-
gitter sind stark von der Wachstumsqualität der Lagen und der strukturellen Qualität der
Grenzﬂächen abhängig. In Hinblick auf die Ausnutzung der multiferroischen Eigenschaften in
Bauelementen, Sensoren und Aktoren wurde das Wachstumsverhalten von Supergittern, be-
stehend aus alternierenden Lagen La0,67Ca0,33MnO3 und BaTiO3, untersucht und optimiert.
Für das Wachstum der Supergitter wurde zunächst das Wachstum der einzelnen Lagen, be-
stehend aus La0,67Ca0,33MnO3 und BaTiO3, optimiert. Die für das jeweilige Material gefunde-
nen Depositionsparameter ermöglichen das zweidimensionale Wachstum von dünnen einkris-
tallinen Lagen, deren Dicke über RHEED-Intensitätsoszillationen kontrolliert werden kann.
Mit den gefundenen Parametern wurden Supergitter aus alternierenden Lagen der Mate-
rialien La0,67Ca0,33MnO3 und BaTiO3 aufgewachsen. Die Dicke der Lanthankalziummanga-
natlagen wurde nominell auf fünf Monolagen festgelegt. Die Dicke des Supergitters und die
Dicke der Bariumtitanatlage (4 bis 16 Monolagen) wurden variiert. Die strukturelle Qualität
der gewachsenen Supergitter ist sehr gut. Die Lagen der Supergitter sind einkristallin auf-
gewachsen und zeigen scharfe Grenzﬂächen. In den θ-2θ-XRD-Messungen des (002)-Reﬂexes
sind unter optimalen Bedingungen Satellitenreﬂexe bis zur sechsten Ordnung beobachtbar.
Die Halbwertsbreiten der ω-Scans und die RMS-Rauigkeiten entsprechen dem internationalen
Standard. Auch das Supergitter, bestehend aus 195 alternierenden Lagen mit einer Dicke von
ca. 0, 8m, zeigt eine RMS-Rauigkeit der obersten Lage von weniger als einem Nanometer
(≈ 0, 35 nm).
194 ZUSAMMENFASSUNG UND AUSBLICK
Unterhalb der Übergangstemperatur TC zeigen die Supergitter anteilig ferromagnetisches
Verhalten mit einer schmalen Hysterese. Die Werte für TC sind im Vergleich zu einkristalli-
nem La0,67Ca0,33MnO3 reduziert. Auf eine mögliche Kopplung der ferroischen Eigenschaften
durch die Verspannung der Kristallstrukturen deutet die Abhängigkeit der magnetischen Ei-
genschaften der Supergitter von der Dicke der BaTiO3-Lage hin.
Die Lagen in den Supergittern sind in einfachen Bauelementen, wie z. B. einem multi-
ferroischen Feldeﬀekttransistor, einsetzbar. Für die Realisierung multiferroischer Supergitter
empﬁehlt sich eine weitere Verbesserung der strukturellen Qualität der Lagen. Eine Möglich-
keit der Verbesserung der strukturellen, magnetischen und elektrischen Eigenschaften ergibt
sich durch die Verwendung einkristalliner Targets. Es ist zu erwarten, dass dies gleichzeitig
zu einer weiteren Verbesserung der Qualität der Grenzﬂächen führt, da weniger Material pro
Laserpuls ablatiert wird. Dadurch wird die Lagendicke noch präziser einstellbar. Darüber hin-
aus ist eine Untersuchung des für die Kopplung der ferroischen Eigenschaften verantwortlichen
Mechanismus zu empfehlen.
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Anhang A
Grundlagen von Kristallgittern
Kristalline Materialien bestehen aus einer sich wiederholenden Anordnung von Atomen im
Raum. Die Beschreibung der Struktur der Materialien ist über ein Kristallgitter möglich.
Dieses ist deﬁniert über eine unendlich ausgedehnte periodische Anordnung von Baugruppen
gleicher Art im dreidimensionalen Raum.
Nachfolgend werden die theoretischen Grundlagen von Kristallgittern erläutert, d. h. die
Struktur des Gitters im Ortsraum, die verschiedenen Kristallsysteme und Notationen sowie auf
die Bezeichnung von Ebenen über Millersche Indizes. Die Darstellung erfolgt in zusammenge-
fasster Form. Für einen detaillierten Überblick sei an dieser Stelle auf die Grundlagenbücher
zur Festkörperphysik verwiesen [32–34].
A.1 Die Struktur von Einkristallen
Zur exakten Beschreibung einer Kristallstruktur im Raum sind zwei Dinge erforderlich: ein
Gitter und eine Basis. Das Gitter beschreibt die periodische Anordnung von Punkten im
Raum. Die Basis besteht aus einer Gruppe von Atomen. Für die Kristallstruktur wird die
Gruppe von Atomen den Gitterpunkten zugeordnet.
Das Gitter sieht von jedem Punkt der Basis gleich aus. Es ist gegenüber Translationen
invariant, d. h. alle Punkte des Kristallgitters sind über die folgende Translation erreichbar
(vgl. z. B. [34]): −→
T = ua−→aa + ub−→ab + uc−→ac (A.1)
Dabei stehen ua, ub, uc für ganze Zahlen. Die Vektoren −→aa,−→ab ,−→ac werden als primitive
Translationen bzw. primitive Gittervektoren bezeichnet.1
Abbildung A.1 zeigt beispielhaft die Darstellung einer primitiven Elementarzelle eines te-
tragonalen Kristalls. Dieses ist die Elementarzelle mit dem kleinsten Volumen, die von den
primitiven Gittervektoren des direkten Gitters aufgespannt wird. Der Betrag der Gittervek-
toren entspricht den Gitterkonstanten der Kristallstruktur [33].
Jeder Kristallstruktur können mehrere gleichwertige Gitter zugeordnet werden. Die Be-
schreibung erfolgt gegebenenfalls über eine nicht primitive Einheitszelle und nicht primitive
Gittervektoren.
1Die entsprechenden Achsen im Kristall werden auch als a-, b- und c-Achse bezeichnet.
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aa
abac
Abbildung A.1: Schematische Darstellung der primitiven Elementarzelle (blau) eines tetragonalen
Kristalls inklusive der primitiven Gittervektoren
A.2 Kristallsysteme
Grundsätzlich ist die Anzahl der möglichen Gittertypen nicht begrenzt. Die Gitter können
jedoch durch Translationen und Symmetrieoperationen ineinander übergeführt werden. Zur
Beschreibung von Kristallen mit kugelsymmetrischer Basis im dreidimensionalen Raum exis-
tieren 14 verschiedene Gitter, die Bravais-Gitter.
Die möglichen Symmetrieoperationen sind: Rotation, Spiegelung und Inversion. Alle Sym-
metrieoperationen sind mit einem Gitterpunkt verknüpft. Die Rotation erfolgt um eine Achse,
die durch einen Gitterpunkt führt. Dabei sind 1-, 2-, 3-, 4- und 6-zählige Drehachsen und de-
ren Vielfache möglich. Die Spiegelung erfolgt an einer Ebene, die durch einen Gitterpunkt
führt. Die Inversion setzt sich aus zwei hintereinander geschalteten Operationen zusammen:
einer Drehung um 180◦, gefolgt von einer Spiegelung an einer Ebene, die senkrecht auf der
Drehachse steht. Berücksichtigt man alle möglichen Symmetrieoperationen, ergibt sich eine
maximale Anzahl von 14 verschiedenen Gitterarten (vgl. Tabelle A.1) [33,34].
Die 14 verschiedenen Bravais-Gitter lassen sich in 7 verschiedene Gittersysteme untertei-
len: kubisch, tetragonal, rhombisch, monoklin, triklin, hexagonal und trigonal. Die Klassiﬁzie-
rung erfolgt anhand der Längen der Vektoren bzw. der Winkel zwischen den Vektoren, welche
die Einheitszelle aufspannen (vgl. Tabelle A.1) [33,34].
In jedem Kristallsystem können verschieden Gitterarten vorkommen: primitv, ﬂächenzen-
triert, raumzentriert und basiszentriert. Nur die primitive Gitterart wird über eine primitive
Elementarzelle beschrieben. Die übrigen Gitterarten haben nicht primitive Einheitszellen. Die
Einteilung erfolgt anhand der Verteilung der atomaren Baugruppen der Kristallstruktur in
der Einheitszelle. Die ﬂächenzentrierte Gitterart hat Baugruppen in der Mitte der Außenﬂä-
chen, die raumzentrierte Gitterart hat eine Baugruppe im dreidimensionalen Zentrum und die
basiszentrierte Gitterart hat Baugruppen auf den Flächenmitten senkrecht zum Vektor −→ac .
Ist die Basis des Kristallsystems nicht kugelsymmetrisch, erhöht sich die Anzahl an mögli-
chen Kristallstrukturen. Es existieren 230 Raumgruppen, die sich auf 32 Punktgruppen vertei-
len. Zur Beschreibung dieser Strukturen existieren zwei gängige Notationen: Schoenﬂies und
Herrmann-Mauguin. Beide Notationen sind entprechend bestimmten Symmetrieoperationen
klassiﬁziert (für Details vgl. z. B. [32]).
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Gitter Beschreibung
System Arten Winkel Längen
kubisch primitiv, fz, rz α = β = γ = 90◦ aa = ab = ac
tetragonal primitiv, rz α = β = γ = 90◦ aa = ab ̸= ac
rhombisch primitiv, fz, rz, bz α = β = γ = 90◦ aa ̸= ab ̸= ac
monoklin primitiv, bz α = γ = 90◦ ̸= β aa ̸= ab ̸= ac
triklin primitiv α ̸= β ̸= γ aa ̸= ab ̸= ac
hexagonal primitiv α = β = 90◦, γ = 120◦ aa = ab ̸= ac
trigonal primitiv 120◦ ≥ α = β = γ ̸= 90◦ aa = ab = ac
Tabelle A.1: Übersicht über die 14 Bravais-Gitter. Die Gitter lassen sich in 7 Kristallsysteme auf-
teilen, die folgende Gitterarten besitzen können: primitiv, ﬂächenzentriert fz, raumzentriert rz und
basiszentriert bz. Die Größen aa, ab, ac sowie α, β, γ repräsentieren die Längen der Gittervektoren bzw.
die Winkel zwischen den Gittervektoren der Elementarzelle der jeweiligen Kristallstruktur.
A.3 Millersche Indizes
Über die Millerschen Indizes ist es möglich, die Lage einer Ebene im Raum anzugeben. Dies
geschieht mithilfe der Achsenabschnittsform einer Ebenengleichung, bei der die Ebene über
die Schnittpunkte mit den drei Achsen des Koordinatensystems deﬁniert wird. DieMillerschen
Indizes werden meist zur Angabe von Ebenen sowie Richtungen in Kristallen eingesetzt (vgl.
Abbildung A.2).
aa
abac
Abbildung A.2: Schematische Darstellung einer Ebene in einem rhombischen Kristall in Achsenab-
schnittsform. Die Gittervektoren sind in der Zeichnung markiert. Die Millerschen Indizes der Ebene
lauten: (hkl) = (111).
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Die Angabe der Millerschen Indizes erfolgt in Klammern, deren Ausprägungen unterschied-
liche Bedeutungen haben. Die Angabe einer speziﬁschen Ebene oder Ebenenschar erfolgt in
runden Klammern. Eckige Klammern geben die Richtung eines Vektors an, der senkrecht auf
dieser Ebene steht, d. h. die Richtung [hkl] ist orthogonal zur Ebene (hkl). Geschweifte bzw.
dreieckige Klammern geben alle symmetrisch gleichwertigen Ebenen bzw. Richtungen an. Die
Angabe {100} bezeichnet z. B. alle Oberﬂächen eines kubischen Kristalls ((100), (010), (001),
(100), (010) und (001)). Die entsprechende Richtungsangabe wäre ⟨100⟩ [33].
Aus den Millerschen Indizes und der Länge der Gittervektoren des Kristallsystems lässt
sich der Abstand zweier benachbarter Ebenen der Ebenenschar (hkl) berechnen [34]. Für ein
kubisches Gitter mit den Basisvektoren der Länge a gilt:
dhkl =
a√
h2 + k2 + l2
(A.2)
Für ein hexagonales Gitter mit den Basisvektoren der Länge a und c gilt:
dhkl =
1
2a√
1
3 (h2 + hk + k2) +
(
al
4c
)2 (A.3)
In hexagonalen (sowie trigonalen) Kristallsystemen wird zur Beschreibung der Ebenen
und Richtungen optional ein vierter Index eingeführt [34]. Dieser kann aus den vorhandenen
Millerschen Indizes berechnet werden. Für die Umrechnung gilt:
(hkl)_ (hkil) mit i = −h− k (A.4)
Bildungsvorschrift
Nachfolgend ist die Bildungsvorschrift für Millersche Indizes angegeben (vgl. dazu [33,34]).
1. Bestimmung der Schnittpunkte der Ebene mit den Achsen
• Die Angabe der Schnittpunkte erfolgt in ganzen Zahlen, die deren Position in Viel-
fachen der Gittervektoren −→aa,−→ab ,−→ac angeben.
• Der Ursprung der Gittervektoren wird so gewählt, dass er nicht in der anzugeben-
den Ebene liegt.
• Ist die Ebene parallel zur Achse, existiert kein Schnittpunkt. In diesem Fall wird
der Schnittpunktsparameter mit ∞ angegeben.
2. Bildung der Kehrwerte
3. Erweitern der Brüche auf die drei kleinsten gemeinsamen ganzen Zahlen
• Kürzen ist nicht zulässig, falls die reziproken Zahlen kleiner als eins sind.
• Bei einem Schnittpunktsparameter von ∞ lautet der Index 0.
• Liegt der Schnittpunkt im negativen Bereich, wird der Index mit einem horizontalen
Strich über der Zahl gekennzeichnet.
4. Das bestimmte Zahlentripel h, k, l stellt die Millerschen Indizes dar.
Anhang B
Grundlagen der Beugungstheorie
Im Folgenden werden kurz die Grundlagen für die Beugung von Wellen an Kristallen skizziert.
Zunächst werden die Bedingungen für die Entstehung von Beugungsreﬂexen unter bestimmten
Richtungen und Winkeln erläutert. Dazu wird auf die Bragg-Bedingung sowie auf deren Äqui-
valent im reziproken Raum, die Laue-Bedingung, und deren geometrische Deutung in Form der
Ewald-Konstruktion eingegangen. Die Intensität der Beugungsreﬂexe ist abhängig von weite-
ren Faktoren. Die Ursachen für unterschiedliche relative Intensitäten der gebeugten Strahlen
werden erläutert. Eine ausführlichere Beschreibung ﬁndet sich in den Grundlagenbüchern zur
Festkörperphysik (siehe z. B. [32–34]) bzw. zur Quantenmechanik (siehe z. B. [105,106]).
B.1 Bragg-Bedingung
Für die Beugung von Wellen an Kristallen fand William Lawrence Bragg eine einfache Deu-
tung in Form der später so genannten Bragg-Bedingung. Für die Ableitung betrachtete er den
Kristall als eine Abfolge paralleler Netzebenen im Abstand von dhkl, auf denen die Atome an-
geordnet sind. Von den eintreﬀenden Wellen wird an den Netzebenen ein Teil unter gleichem
Winkel (θ) reﬂektiert. Ein anderer Teil durchdringt die Netzebene und wird an der darauf fol-
genden Netzebene teilweise reﬂektiert. Das Beugungsbild ergibt sich aus den Überlagerungen
der an den einzelnen Netzebenen reﬂektierten Wellen.
In Abbildung B.1 wird obiger Zusammenhang zur Ableitung der Bragg-Bedingung schema-
tisch skizziert. Ein Beugungsmaximum ergibt sich bei konstruktiver Überlagerung der Wellen,
d. h. immer bei einem Gangunterschied (∆s), der einem ganzzahligen Vielfachen der Wellen-
länge λ entspricht. Der Gangunterschied lässt sich aus dem Abstand der Netzebenen und dem
Einfallswinkel mithilfe von geometrischen Überlegungen bestimmen (vgl. Abb. B.1) [34].
Damit ergibt sich die Bragg-Bedingung (vgl. Gleichung B.1). Diese gibt an, in welchen
Richtungen gebeugte Strahlen zu ﬁnden sind:
nλ = 2d · sin(θ) (B.1)
Die natürliche Zahl n wird auch als die Ordnung des gebeugten Reﬂexes bezeichnet. Des
Weiteren ist zu erkennen, dass Bragg-Reﬂexion nur bei Wellenlängen auftritt, die kleiner oder
gleich dem Netzebenenabstand des Kristalls sind [33].
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Abbildung B.1: Skizze zur Veranschaulichung der Bragg-Bedingung für die Beugung von Wellen an
Kristallen
B.2 Reziproker Raum
Neben dem Kristallgitter im Ortsraum kann einer Kristallstruktur ein reziprokes Gitter im
Fourierraum zugeordnet werden [33]. Zwischen den primitiven Translationen des reziproken
Gitters (−→ba ,−→bb ,−→bc ) und des direkten Gitters (−→aa,−→ab ,−→ac) besteht folgender Zusammenhang [34]:
−→
ba = 2
−→ab ×−→ac−→aa · −→ab ×−→ac (B.2)
−→
bb = 2
−→ac ×−→aa−→aa · −→ab ×−→ac (B.3)
−→
bc = 2
−→aa ×−→ab−→aa · −→ab ×−→ac (B.4)
Die Dimension der Gittervektoren ist 1La¨nge . Alle Punkte im reziproken Gitter sind durch
folgende Translation erreichbar:
−→
G = ha
−→
ba + hb
−→
bb + hc
−→
bc (B.5)
Dabei stehen ha, hb und hc für ganze Zahlen. Jeder Punkt im Fourierraum kann als ebene
Welle interpretiert werden [32]. Die Fourierdarstellung einer Funktion, die im Kristallgitter
translationsinvariant ist, weist nur Komponenten bei reziproken Gittervektoren auf:
f(−→r +−→R ) = f(−→r ) =
∑
−→
G
f−→
G
ei
−→
G ·−→r (B.6)
Mit dem Modell des reziproken Gitters ist eine anschauliche Beschreibung von Beugungsphä-
nomenen an Festkörpern möglich. Das Beugungsbild eines Kristalls stellt eine Abbildung des
reziproken Gitters dar. In den folgenden Abschnitten wird diese Vorstellung weiter präzisiert.
B.3 Laue-Gleichungen
Für die Herleitung der Laue-Gleichungen geht man davon aus, dass der Kristall aus identischen
Objekten aufgebaut ist, die regelmäßig auf einem Gitter angeordnet sind. Die einfallendenWel-
len werden an diesen Objekten in jede Richtung gestreut. In Abbildung B.2 ist die Situation
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für zwei Streuzentren dargestellt. Die Streuzentren sind durch eine primitive Translation −→ax
des Kristallgitters verbunden. Man geht davon aus, dass die Wellen von großer Entfernung
auf den Kristall einfallen und dadurch parallel auftreﬀen [34]. Eine maximale Verstärkung
der Streustrahlung erfolgt bei konstruktiver Interferenz, wenn der Wegunterschied ∆s der
Überlagerung der Strahlung einem ganzzahligen Vielfachen der Wellenlänge entspricht.
Der Wegunterschied ergibt sich nach Abbildung B.2 aus der Projektion von −→ax auf die
Richtung des einfallenden bzw. des gebeugten Strahls. Die Berechnung erfolgt über das Ska-
larprodukt der Vektoren. Damit ergibt sich folgende Beugungsbedingung [34]:
−→ax · (
−→
s′ −−→s0) = hxλ, mit x = a, b, c (B.7)
Die Vektoren −→s0 und
−→
s′ sind Einheitsvektoren, die die Richtungen des einfallenden bzw. des
gebeugten Wellengangs repräsentieren. Die Größe hx steht für eine ganze Zahl und λ für die
Wellenlänge der Strahlung.
Abbildung B.2: Skizze zur Herleitung der Laue-Gleichungen für die Beugung vonWellen an Kristallen
Wird Gleichung B.7 unter der Verwendung nachfolgender Beziehung für die Wellenzahlvekto-
ren umgeformt,
−→
k = 2
λ
· −→s (B.8)
ergibt sich nach Aufteilung in die primitven Translationen die Laue-Bedingung:
−→aa · (
−→
k′ −−→k0) = 2ha (B.9)
−→ab · (
−→
k′ −−→k0) = 2hb (B.10)
−→ac · (
−→
k′ −−→k0) = 2hc (B.11)
Da die Strahlung in alle Richtungen gestreut wird, ergibt sich aus den Gleichungen, dass die
Intensitätsmaxima der Streustrahlung bei den Schnittpunkten von drei Kegelmänteln liegen,
die jeweils in Richtung der primitiven Gittertranslationen verlaufen [34].
Die Laue-Bedingung ist zur Bragg-Bedingung äquivalent [32]. Sie liefert über die Ewald-
Konstruktion eine anschauliche Beschreibung der Beugung von Wellen an Einkristallen im
reziproken Raum.
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B.4 Ewald-Konstruktion
Paul Peter Ewald entwickelte aus den Laue-Gleichungen eine geometrische Konstruktionsvor-
schrift zur Ableitung der Kristallstruktur aus Beugungsexperimenten. Zum Verständnis der
Ewald-Konstruktion müssen die Laue-Gleichungen in einer anderen Form geschrieben werden.
Die Multiplikation beider Seiten der Gleichungen aus B.11 mit einem Vektor des reziproken
Gitters (vgl. Gleichung B.5) ergibt nach Zusammenfassung folgende äquivalente Schreibweise
für die Laue-Gleichungen [34]:
∆−→k = −→G (B.12)
Dies bedeutet, dass die Gesamtheit der reziproken Gittervektoren die Anzahl und die Posi-
tionen der potentiellen Beugungsreﬂexe bestimmt.
Die graphische Deutung der Beugungsbedingung von Gleichung B.12 ist für zwei Dimen-
sionen in Abbildung B.3 dargestellt. Ausgehend von einem Punkt des reziproken Gitters wird
der Wellenvektor −→k0 der einfallenden Strahlung eingezeichnet. Um diesen Vektor als Radius
wird ein Kreis konstruiert. Die Laue-Bedingung (vgl. Gleichung B.12) ist immer am Schnitt-
punkt des Kreisrandes mit einem Punkt des reziproken Gitters erfüllt. In diesem Fall ergibt
sich ein Beugungsreﬂex. In drei Dimensionen wird der Kreis zu einer Kugel, die Ewald-Kugel
genannt wird [34].
Ewald-Konstruktion
Abbildung B.3: Darstellung der Ewald-Konstruktion zur Veranschaulichung der Beugung von Wellen
an Kristallen im reziproken Raum
In Abbildung B.3 sind der zugehörige Vektor des reziproken Gitters sowie der entsprechende
Wellenzahlvektor −→G der gestreuten Strahlung −→k′ eingezeichnet. Entsprechend der geometri-
schen Konstruktion weist der gebeugte Strahl in die Richtung
−→
k′ = −→k0 + −→G . Der Radius der
Ewald-Kugel entspricht dem Betrag der Wellenzahlvektoren und ergibt sich zu 2λ . Der Win-
kel zwischen den beiden Wellenvektoren enspricht dem doppelten Winkel θ der einfallende
Strahlung der Bragg-Bedingung [33].
B.5. RELATIVE INTENSITÄT DER GEBEUGTEN STRAHLEN 231
B.5 Relative Intensität der gebeugten Strahlen
Neben den Richtungen der gestreuten Strahlung ist die relative Intensität der Beugungsreﬂexe
wichtig. Da die Herleitungen der Bragg-Bedingung und der Laue-Bedingung ausschließlich auf
der Periodizität und dem räumlichen Aufbau des Kristallgitters beruhen, sagen diese Bedin-
gungen etwas über die Winkel aus, unter denen gebeugte Strahlen beobachtet werden können,
jedoch nicht über die Intensität der einzelnen Reﬂexe. Die Intensität der Reﬂexe ist abhängig
vom Aufbau der Kristallbasis, vom Streuverhalten der Atome und von der Umgebungstem-
peratur des Kristalls. Dies wird über Faktoren innerhalb der Streutheorie berücksichtigt. Der
Aufbau der Kristallbasis und das Streuverhalten der einzelnen Atome werden über den geome-
trischen Strukturfaktor bzw. über den atomaren Formfaktor berücksichtigt. Der Einﬂuss der
Umgebungstemperatur des Kristalls wird mittels des Debye-Waller-Faktors beschrieben [34].
Die Intensität eines gebeugten Reﬂexes ist proportional zum Betragsquadrat der Ampli-
tude der gestreuten Welle [34].
Ihkl = |Fhkl|2 (B.13)
Die Amplitude der gestreuten Welle ist pro Volumenelement proportional zum Streupotenzial
S(−→r ) am Ort (−→r ) des Kristalls. Die Gesamtamplitude ergibt sich aus dem Integral über das
Volumen des Kristalls KV multipliziert mit dem Phasenfaktor. Dies führt zu einer Streuam-
plitude F von:
F =
∫
KV
S(−→r ) ei∆
−→
k ·−→r dV (B.14)
Die Richtungen, unter denen Beugungsreﬂexe beobachtet werden können, sind durch die Beu-
gungsbedingung (vgl. Gleichung B.12) festgelegt. Berücksichtigt man zusätzlich, dass der Kris-
tall aus N Einheitszellen mit dem Volumen Ez besteht, ergibt sich folgender Zusammenhang:
F = N
∫
Ev
S(−→r ) ei
−→
G ·−→r dV = NFhkl (B.15)
Dabei wird Fhkl als geometrischer Strukturfaktor bezeichnet [34]. Dieser ist über den Vektor−→
G mit denMillerschen Indizes für die Kennzeichnung der Ebenen im Kristall verknüpft. Über
eine Aufteilung des Vektors −→r
−→r = −→rj +−→rV (B.16)
in einen Anteil rj , der auf die Position j im Kristallgitter weist, und einem Vektor −→rV, der aus-
gehend von der Position j als Funktionsargument den Wert des Streupotentials kennzeichnet,
lässt sich die Gleichung für den geometrischen Strukturfaktor folgendermaßen umformulieren
(vgl. [34]):
Fhkl =
∑
j
ei
−→
G ·−→rj
∫
Sj(−→rV) ei
−→
G ·−→rV dV =
∑
j
fj ei
−→
G ·−→rj (B.17)
Dabei bezeichnet fj den atomaren Formfaktor, der das Streuverhalten der einzelnen Basisato-
me beschreibt.
Bei der Bestimmung des atomaren Formfaktors muss auch die Natur der gebeugten Wel-
le berücksichtigt werden. Bei den Röntgenphotonen ﬁndet die Streuung an den Elektronen
der Hülle der Gitteratome statt. Damit ist die räumliche Verteilung der Elektronen im Kris-
tall n(−→rV) von entscheidender Bedeutung für das Streupotential. Im Gegensatz dazu werden
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Elektronen durch Coulomb-Wechselwirkung gestreut. Sie wechselwirken sowohl mit den Hül-
lenelektronen als auch mit den Kern der Atome. Damit ist die Ladungsverteilung im Kristall
entscheidend. Als Streupotential dient in diesem Fall das Coulomb-Potential V (−→rV).
Der Einﬂuss der Temperatur auf die Intensitäten der gestreuten Reﬂexe ergibt sich aus
dem zeitlichen Mittelwert des Strukturfaktors:
Fhkl =
∑
j
fj e
i
−→
G ·
(
−→rj+
−−→
u(t)
)
=
∑
j
fj ei
−→
G ·−→rj
 ei−→G ·−−→u(t) (B.18)
Dabei beschreibt
−−→
u(t) die momentane Auslenkung eines Gitteratoms, welche durch die
Umgebungstemperatur hervorgerufen wird. Aus obiger Gleichung lässt sich der von der Um-
gebungstemperatur abhängige Term aus der Summe extrahieren. Über eine Reihenentwicklung
dieses Faktors und Mittelung (vgl. [34]) erhält man folgende Näherung:
ei
−→
G ·−→u ≈ e− 16
∣∣−→G∣∣2·u2 (B.19)
Das Einsetzen der Näherung aus Gleichung B.19 in Gleichung B.18 ergibt nachfolgendes Er-
gebnis für den geometrischen Strukturfaktor, welches den Einﬂuss der Umgebungstemperatur
berücksichtigt:
Fhkl =
∑
j
fj ei
−→
G ·−→rj
 e− 16 ∣∣−→G∣∣2·u2 (B.20)
Der Debeye-Waller-Faktor wird über seinen Einﬂuss auf die Intensität der gebeugten Reﬂexe
deﬁniert und ergibt sich daher aus dem Betragsquadrat der Amplitude:
Dhkl(T ) = e−
1
3
∣∣−→G∣∣2·u2 (B.21)
Insgesamt bewirkt die Umgebungstemperatur eine Verringerung der Intensität der Reﬂexe
und das Entstehen eines diﬀusen Hintergrunds zwischen den Reﬂexen. Eine Verbreiterung der
Reﬂexe ﬁndet nicht statt [34].
Anhang C
Elektrische und magnetische
Charakterisierung
In den nachfolgenden Abschnitten sind die Verfahren, die zur Bestimmung der elektrischen
und magnetischen Eigenschaften der Dünnschichten eingesetzt werden, dargestellt.
C.1 Ferromagnetismus und Ferroelektrizität
Zunächst werden im Folgenden Ferromagnetismus und Ferroelektrizität kurz beschrieben.
C.1.1 Ferromagnetismus
Ein ferromagnetisches Material ist dadurch gekennzeichnet, dass es unterhalb einer bestimm-
ten Temperatur, der Curie-Temperatur, auch ohne Einwirkung eines äußeren magnetischen
Feldes eine spontane makroskopische Magnetisierung aufweist. Oberhalb der Curie-Tempe-
ratur hat das Material keine spontane Magnetisierung mehr und ist nur über ein externes
magnetisches Feld magnetisierbar. Dies wird als paramagnetischer Zustand bezeichnet. Im
ferromagnetischen Zustand hat das Material ein hohe magnetische Permeabilität, die dazu
führt, dass sich die magnetische Flussdichte im Inneren des Materials konzentriert bzw. er-
höht wird [65].
Die makroskopische Magnetisierung einer Probe besteht aus der Summe der magnetischen
Dipolmomente der einzelnen Atome des Festkörpers. Bei hohen Temperaturen ist die Rich-
tung der magnetischen Dipolmomente zufällig verteilt und die makroskopische Magnetisierung
ergibt sich zu Null. Eine Ausrichtung der magnetischen Dipole ist auch über ein externes ma-
gnetisches Feld möglich. In der ferromagnetischen Phase sind die magnetischen Dipolmomente
auch ohne externes magnetisches Feld parallel angeordnet und es ergibt sich eine makroskopi-
sche Magnetisierung der Probe [65]. Atomare magnetische Dipolmomente gleicher Ausrichtung
sind zu Domänen (Weiss-Bezirken) zusammengeordnet [66]. Die Domänen sind durch Bloch-
Wände getrennt. Neben dem Ferromagnetismus gibt es noch weitere Phasen magnetischer
Ordnung in Materialien wie den Antiferromagnetismus und den Ferrimagnetismus.
Bei einem ferromagnetischen Material ist der Zusammenhang zwischen der Magnetisie-
rung M bzw. der magnetischen Flussdichte B und dem magnetischen Feld H nicht linear
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(vgl. Abbildung C.1). Durch das Anlegen eines äußeren Magnetfeldes werden die vorhande-
nen magnetischen Domänen angeordnet. Es ergibt sich ein hysteretisches Verhalten. In einer
nicht magnetisierten Probe liegen die magnetischen Domänen in willkürlicher Verteilung vor.
Eine makroskopische Magnetisierung ist nicht vorhanden. Durch erstmaliges Anlegen eines
magnetischen Feldes richten sich die Domänen gemäß der Richtung des magnetischen Feldes
aus (Neukurve). Sind alle magnetischen Domänen parallel ausgerichtet, wird die Sättigungs-
magnetisierung Bs erreicht. Wird das Magnetfeld wieder auf Null reduziert, verbleiben einige
Domänen parallel ausgerichtet. Dadurch sinkt die Magnetisierung nicht auf Null, sondern ver-
bleibt bei einem positiven Wert, der Remanenz Br. Über eine Umkehrung der Richtung des
Magnetfeldes und die sukzessive Erhöhung ist es möglich, die Probe komplett zu entmagneti-
sieren. Dies wird beim Wert Hc, der Koerzitivfeldstärke, erreicht. Über eine weitere Erhöhung
des Magnetfeldes wird dann die Sättigungsmagnetisierung −Bs erreicht. Die magnetischen
Momente sind nun in entgegengesetzter Richtung parallel ausgerichtet [65,66].
B
H
-Br
+Hc
+Br
+Bs
-Bs
-Hc
Neukurve
Abbildung C.1: Schematische Darstellung der ferromagnetischen Hystereseschleife (inklusive der
Neukurve), d. h. der Abhängigkeit der Magnetisierung bzw. der magnetischen Flussdichte B von der
magnetischen Feldstärke H (angelehnt an [65])
Für Anwendungen ist die Form der Hystereseschleife entscheidend. Ein Material mit einer
quadratischen Hystereseschleife und zwei deﬁnierten Zuständen bei Raumtemperatur eignet
sich z. B. zur Datenspeicherung. Ein Material mit einer schmalen Hysterese eignet sich hinge-
gen für die Anwendung als schnell umschaltbares Kernmaterial in einem Transformator [65].
Grundlage der elementaren magnetischen Momente ist der Elektronenspin. Dabei ist die
quantenmechanische Austauschwechselwirkung, die eine parallele Ausrichtung der Elektron-
spins energetisch begünstigt, für die Entstehung des Ferromagnetismus verantwortlich. Zur
Erklärung des Ferromagnetismus existieren zwei phänomenologische Theorien [65], die von
Curie-Weiss [306] und die von Stoner [307]. Für Details sei an dieser Stelle auf diese Litera-
turangaben verwiesen.
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C.1.2 Ferroelektrizität
Ein ferroelektrisches Material ist dadurch gekennzeichnet, dass es unterhalb einer bestimm-
ten Temperatur, der Curie-Temperatur, ohne Anwesenheit eines elektrischen Feldes eine von
Null verschiedene spontane elektrische Polarisierung aufweist. Die Richtung der Polarisation
kann durch ein elektrisches Feld umgekehrt werden. An der Curie-Temperatur erfolgt der
Übergang in den paraelektrischen Zustand. In dieser Phase kann das Material nur über das
Anlegen eines äußeren elektrischen Feldes polarisiert werden. Bei Wegfall des elektrischen
Feldes verschwindet die Polarisation [65].
P
E
Abbildung C.2: Schematische Darstellung der ferroelektrischen Hystereseschleife, d. h. der Abhän-
gigkeit der elektrischen Polarisation P vom elektrischen Feld E (angelehnt an [67])
In ferroelektrischen Materialien ist die elektrische Polarisation P bzw. die elektrische Ver-
schiebungsdichte D eine nicht-lineare Funktion des elektrischen Feldes. Das Verhalten von P
in Abhängigkeit von E ist analog zum Ferromagnetismus hysteretisch (vgl. Abbildung C.2).
Auf atomarer Ebene besteht das ferroelektrische Material aus kleinen polaren Elementen, den
elektrischen Dipolen. Dipole mit gleicher Ausrichtung sind zu Domänen angeordnet, welche
durch Domänenwände voneinander getrennt werden. Der Gesamtwert für die Polarisation ent-
spricht der Summe der Dipolmomente und hängt damit von der Ausrichtung der einzelnen
Domänen ab. Die Ausrichtung oder Umkehrung der Domänen kann durch ein elektrisches Feld
erfolgen. Bei hohen Temperaturen wird die Ausrichtung der Domänen durch die thermische
Energie zerstört [67].
Die Ferroelektrizität entsteht durch die Verschiebung der Ladungsschwerpunkte der ver-
schieden geladenen Ionen in der Einheitszelle im ionischen Festkörper. Ionische Verbindungen
sind dadurch, dass sie aus unterschiedlich geladenen Ionen bestehen, nur unter bestimmten
Bedingungen stabil. Die Stabilisierung erfolgt durch die abstoßende kurz-reichweitige Wechsel-
wirkung zwischen benachbarten Elektronenwolken. Dominiert diese Wechselwirkung, wird die
Entstehung einer nicht-ferroelektrischen Struktur begünstigt. Beeinﬂussen unter bestimmten
Bedingungen Kräfte im Zusammenhang mit der Polarisation die Bindung, wird die Entstehung
einer asymmetrischen Struktur begünstigt. Dadurch verändern die unterschiedlich geladenen
Ionen in der Einheitszelle ihre Positionen und die Ladungsschwerpunkte der entgegengesetzt
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geladenen Ionen fallen nicht mehr zusammen. In dem elektrisch isolierenden Kristall tritt eine
Ladungstrennung auf. Die Einheitszelle wird zu einem polaren Element (elektrischer Dipol).
Bei tiefen Temperaturen werden die Kräfte, die im Zusammenhang mit der Polarisation ent-
stehen, stärker und die Polarisierung ist auch ohne Anwesenheit eines äußeren elektrischen
Feldes vorhanden, der Kristall wird ferroelektrisch [65].
C.2 Verfahren zur elektrischen Charakterisierung
Die Bestimmung der elektrischen Eigenschaften der Schichten ist über Widerstandsmessungen
in Kombination mit Hall-Eﬀekt-Messungen möglich. Aus den Widerstandsmessungen lassen
sich die materialspeziﬁschen Kenngrößen speziﬁscher Widerstand ρ und speziﬁsche Leitfähig-
keit σ bestimmen. In Kombination mit den Hall-Eﬀekt-Messungen sind zusätzlich die materi-
alspeziﬁschen Kenngrößen der Ladungsträgerdichte n und der Beweglichkeit µ der Ladungs-
träger ableitbar. Für die Messungen müssen die Schichten elektrisch kontaktiert werden.
Im Folgenden wird zunächst auf die Messung des speziﬁschen Widerstands und auf den
Hall-Eﬀekt sowie die Bestimmung der Kenngrößen für strukturierte Proben mit bekannten
Abmessungen eingegangen. Anschließend werden das Prinzip der Van-der-Pauw-Messungen
für unstrukturierte Proben sowie die Ableitung der Kenngrößen erläutert.
C.2.1 Messung des speziﬁschen Widerstandes
Der speziﬁsche Widerstand ρ eines Materials lässt sich über die Messung des elektrischen
Widerstands R bestimmen. Es besteht folgender Zusammenhang zwischen den beiden Größen
(vgl. z. B. [160]):
ρ = A
l
R (C.1)
Dabei bedeuten A die Querschnittsﬂäche und l die Länge des Materials. Die Größe der spe-
ziﬁschen Leitfähigkeit σ ergibt sich zu:
1
σ
= ρ (C.2)
Sind von einer Probe die Länge und die Querschnittsﬂäche genau bekannt, lassen sich über
eine Messung von Strom und Spannung mittels des Ohmschen Gesetzes der Widerstand und
daraus der speziﬁsche Widerstand ρ bzw. die speziﬁsche Leitfähigkeit σ bestimmen. Da die
Abmessungen der Probe zur Bestimmung der speziﬁschen Kenngrößen genau bekannt sein
müssen, muss für die Anwendung der Messmethode an Dünnschichten den Proben im An-
schluss an das Wachstum eine Struktur aufgeprägt werden.
Abbildung C.3 zeigt eine schematische Darstellung der Widerstandsmessungen. Das struk-
turierte Material ist grau gefärbt, die entsprechenden Abmessungen sind angegeben. Der
Strom ﬂießt zwischen den Kontakte Ix der Brücke. Der Spannungsabfall wird jeweils über
zwei Kontakte Ux registriert.
Der Zusammenhang zwischen der speziﬁschen Leitfähigkeit von Ladungsträgern mit der
Ladung q und den materialspeziﬁschen Größen der Ladungsträgerdichte n und -beweglichkeit
µ ist gegeben durch (vgl. z. B. [160]):
σ = qnµ (C.3)
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U1
U2 U3
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I1 I2
Abbildung C.3: Schematische Darstellung der Widerstands- und Hall-Eﬀekt-Messungen an struk-
turierten Proben. Die Stromkontakte (I1 und I2) sowie die Kontakte zur Spannungsmessung (U1, U2,
U3, U4) sind goldfarben in der Skizze markiert. Außerdem sind die Länge l und die Querschnittsﬂäche
A der strukturierten Probe angegeben. Die Richtung des für die Hall-Eﬀekt-Messungen anzulegenden
Magnetfeldes B ist markiert.
Da nach Gleichung C.3 die speziﬁsche Leitfähigkeit sowohl von n als auch von µ abhängig
ist, reicht die Widerstandsmessung allein nicht aus, um beide Größen zu bestimmen. Zur
Messung wird die Probe in ein senkrecht zur Oberﬂäche gerichtetes Magnetfeld gebracht (vgl.
Abbildung C.3). Zur Bestimmung der Ladungsträgerdichte wird der Hall-Eﬀekt benutzt, auf
den im nachfolgenden Abschnitt eingegangen wird.
C.2.2 Hall-Eﬀekt
Der klassische Hall-Eﬀekt wurde im Jahre 1879 von Edwin Herbert Hall durch Untersuchun-
gen an einem stromdurchﬂossenen dünnen Goldstreifen unter Einwirkung eines Magnetfeldes
entdeckt [161].
Bringt man ein stromdurchﬂossenes Material mit lateraler Ausdehnung b in ein senkrecht
zur Oberﬂäche gerichtetes Magnetfeld der Flussdichte −→B , erfahren die Ladungsträger gemäß
der Lorentz-Kraft FL eine seitliche Ablenkung und sammeln sich am Rand der Probe an. Durch
die Ladungsdiﬀerenz bildet sich ein elektrisches Feld EH gleicher Größe in entgegengesetzter
Richtung zur Lorentz-Kraft aus. Es gilt (vgl. z. B. [67]):
FL = q · −→v ×−→B = q · −→EH (C.4)
Beschreibt man das elektrische Hall-Feld durch die über die Breite der Probe abfallende Hall-
Spannung UH, ergibt sich folgende Gleichung:
UH
b
= vx ·Bz (C.5)
Ersetzt man nun die Geschwindigkeit der Ladungsträger durch den Ausdruck vx = Ixbdqn , ergibt
sich die Hall-Spannung zu (vgl. z. B. [160]):
UH =
1
qn
IxBz
d
(C.6)
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Gleichung C.6 führt zu folgender Deﬁnition für den Hall-Koeﬃzienten:
RHall =
1
nq
= d
Bz
UH
Ix
(C.7)
Eine Bestimmung des Hall-Koeﬃzienten ist über die Messung von Hall-Spannung, Proben-
strom und magnetischer Flussdichte möglich. Er ist abhängig vom Vorzeichen und von der
Konzentration der Ladungsträger. Tragen mehrere Ladungsträgerarten zur Leitung bei (Halb-
leiter: Elektronen und Löcher), muss berücksichtigt werden, dass Ladungsträgerdichte und
Beweglichkeit für jede Art unterschiedliche Werte aufweisen können.
Bei realen Hall-Messungen sind die Widerstandsmessungen vom Ort der Messung auf der
Probe abhängig. Für eine Übereinstimmung mit den berechneten idealen Werten muss das
Verhältnis der lateralen Abmessungen der Probe lb < 2 sein und die Hall-Spannung muss in
der Mitte der Probe gemessen werden [162].
Kenngrößen
Unter zuhilfenahme von Hall-Eﬀekt-Messungen lassen sich die materialspeziﬁschen Kenngrö-
ßen Ladungsträgerdichte n und Beweglichkeit µ bestimmen. Die Ladungsträgerdichte ergibt
sich direkt aus dem Hall-Koeﬃzienten:
n = 1
qRHall
(C.8)
Zur Bestimmung der Beweglichkeit der Ladungsträger wird zusätzlich die Größe der spe-
ziﬁschen Leitfähigkeit benötigt. Unter Verwendung von Gleichung C.3 ergibt sich folgende
Formel:
µ = 1
ρnq
= RHall
ρ
= σRHall (C.9)
C.2.3 Van-der-Pauw-Messungen
Oft ist es nicht zweckmäßig, die Schichten im Anschluss an das Wachstum zu strukturieren.
Für unstrukturierte Proben, bei denen die Abmessungen nicht genau bekannt sind, bietet sich
die Van-der-Pauw-Geometrie zur Durchführung der elektrischen Untersuchungen an.
Der speziﬁsche Widerstand und der Hall-Eﬀekt können an einer beliebig geformten Probe
gemessen werden, falls folgende Bedingungen erfüllt sind [163]:
• Die Probe
– ist gleichmäßig dick
– weist keine isolierten Löcher auf
• Die Kontakte für Strom und Spannung
– beﬁnden sich am Rand der Probe
– sind ausreichend klein
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Abbildung C.4: Darstellung der van-der-Pauw-Geometrie für Widerstands- und Hall-Eﬀekt-
Messungen an unstrukturierten Schichten, in (a) für eine beliebige geformte Probe und in (b) für
eine liniensymmetrische Anordnung der Kontakte (A, B, C, D).
Abbildung C.4 (a) zeigt schematisch die Anordnung der Kontakte (A,B,C,D) für van-der-
Pauw-Messungen an einer beliebig geformten Probe.
Zur Bestimmung der speziﬁschen Leitfähigkeit sind zwei Widerstandsmessungen erforderlich,
bei denen die Kontakte für Strom und Spannung rotiert werden:
RAB,CD =
UDC
IAB
(C.10)
RBC,DA =
UAD
IBC
(C.11)
Dabei ist der Widerstand RAB,CD deﬁniert als die Potentialdiﬀerenz zwischen den Kontakten
D und C, wenn ein Stromﬂuss durch die Kontakte von A nach B stattﬁndet. Die Deﬁnition
von RBC,DA erfolgt analog. Wie in [163] nachgewiesen, gilt folgende Beziehung zwischen den
beiden gemessenen Widerständen und der speziﬁschen Leitfähigkeit der Probe:
exp
(−d
ρ
RAB,CD
)
+ exp
(−d
ρ
RBC,DA
)
= 1 (C.12)
Nach Gleichung C.12 lässt sich die speziﬁsche Leitfähigkeit ρ in folgender Form darstellen:
ρ = dln 2 ·
1
2(RAB,CD +RBC,DA) · f
(
RAB,CD
RBC,DA
)
(C.13)
Die Funktion f ist abhängig vom Verhältnis der gemessenen Widerstände und im Allgemeinen
nicht explizit darstellbar. Folgende Beziehung zur Bestimmung von f besteht:
RAB,CD −RBC,DA
RAB,CD +RBC,DA
= f arccosh
(
e
ln 2
f
2
)
(C.14)
Zur Bestimmung des speziﬁschen Widerstands ρ muss daher zunächst über das Widerstands-
verhältnis der Funktionswert von f bestimmt werden und anschließend über Gleichung C.13
daraus der Wert des speziﬁschen Widerstands.
Für eine liniensymmetrische Probe mit entsprechend der Symmetrie angeordneten Kon-
takten (vgl. Abb. C.4 (b)) vereinfacht sich die Bestimmung des speziﬁschen Widerstandes. In
diesem Fall gilt [164]:
RBC,DA = RAB,CD (C.15)
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Dadurch wird der Wert der Funktion f zu eins und Gleichung C.13 vereinfacht sich zu:
ρ = dln 2RAB,CD (C.16)
Der Wert des speziﬁschen Widerstands (bzw. der speziﬁschen Leitfähigkeit) ist in diesem Fall
direkt über eine Widerstandsmessung bestimmbar.
Bestimmung der übrigen Koeﬃzienten über Hall-Eﬀekt-Messungen
Die übrigen materialspeziﬁschen Koeﬃzienten ergeben sich aus Hall-Eﬀekt-Messungen in van-
der-Pauw-Geometrie (vgl. [163,164]). Dazu ﬂießt in van-der-Pauw-Geometrie ein Strom durch
die Kontakte B und D und die Spannung über die Kontakte A und C abgegriﬀen (vgl. Abbil-
dung C.4). Über die Widerstandsänderung ∆RAC,BD, die sich aus einem senkrecht zur Ober-
ﬂäche angelegten Magnetfeld Bz ergibt, lässt sich der Hall-Koeﬃzient gemäß nachfolgender
Formel bestimmen:
RHall =
d
Bz
∆RAC,BD (C.17)
Damit ergibt sich die Ladungsträgerdichte zu:
n = 1
qRHall
= q
d
Bz
∆RAC,BD
(C.18)
Die Beweglichkeit der Ladungsträger lässt sich bestimmen über:
µ = RHall
ρ
= d
Bz
∆RAC,BD
ρ
(C.19)
C.3 Verfahren zur magnetischen Charakterisierung
Die Bestimmung der magnetischen Eigenschaften der Schichten erfolgt über die Untersuchung
der physikalischen Größe der Magnetisierung, die die Auswirkung auf die magnetische Fluss-
dichte beim Durchdringen des Materials kennzeichnet.
Im Folgenden wird im Anschluss an einen kurzen Überblick über Deﬁnitionen und relevante
magnetische Größen die Funktionsweise der SQUID-Magnetometer-Messungen zur Aufnahme
von Magnetisierungskurven beschrieben. Anschließend wird das Funktionsprinzip des MOKE
(Magneto-optischer-Kerr-Eﬀekt) erläutert.
C.3.1 Magnetische Messgrößen
Durchdringt ein magnetisches Feld mit einer magnetischen Flussdichte −→B ein magnetisches
Material, so kennzeichnet die Magnetisierung −→M des Materials die Reaktion auf das magneti-
sche Feld. Diese ist deﬁniert durch das magnetische Moment −→m pro Volumen V [66]:
−→
M =
−→m
V
(C.20)
Zwischen der magnetischen Flussdichte, dem magnetischen Feld −→H und der Magnetisierung
eines Materials besteht folgender Zusammenhang:
−→
B = 0
(−→
H +−→M
)
(C.21)
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Dabei bezeichnet 0 die magnetische Feldkonstante. In diesem Zusammenhang existieren zwei
weitere wichtige Größen, die Permeabilität  und die Suszeptibilität . Die Permeabilität gibt
die Durchlässigkeit eines Materials für magnetische Felder an, d. h. den Betrag der Flussdich-
teänderung, die durch das Einbringen von Materie in ein magnetisches Feld bewirkt wird.
−→
B = −→H = 0r−→H (C.22)
Die Permeabilität lässt sich faktoriell in die Permeabilitätszahl des jeweiligen Materials r
und die magnetische Feldkonstante zerlegen. Die Suszeptibilität gibt die Magnetisierbarkeit
von Materie im Magnetfeld an. Für alle nicht ferromagnetischen Stoﬀe gilt [160]:
−→
M = −→H (C.23)
Permeabilität und Suszeptibilität sind nicht notwendigerweise konstant und werden im Allge-
meinen durch Tensoren dargestellt. Zwischen der Suszeptibilität und der Permeabilitätszahl
der Materie gilt folgende Beziehung:
r = + 1 (C.24)
C.3.2 SQUID-Magnetometer-Messungen
Kernstück des Messsystems zur Bestimmung der Magnetisierung ist das SQUID-Magneto-
meter.1 SQUIDs sind die sensitivsten zurzeit existierenden Magnetfeldsensoren. Mit einem
SQUID ist es möglich, Magnetfeldänderungen im Bereich von 10−15T zu erfassen.
Die Messung des magnetischen Feldes der Probe erfolgt nicht direkt mit dem SQUID-
Magnetometer. Stattdessen wird die Probe zur Messung der Magnetisierung durch supralei-
tende Spulen, die induktiv an das SQUID-Magnetometer gekoppelt sind, bewegt. Neben dem
Sensor zur Messung des Magnetfeldes sind weitere Komponenten erforderlich. Für die Erzeu-
gung des Magnetfeldes wird ein supraleitender Magnet benötigt. Der supraleitende Magnet
sowie das SQUID inklusive der supraleitenden Spulen benötigen eine Kühlung, welche über
ein Heliumbad realisiert wird. Die Probentemperatur muss separat einregelbar sein. Außerdem
gehören zu dem Messsystem eine Ausleseelektronik für das SQUID sowie eine Steuerelektronik
für die Temperaturregelung und den supraleitenden Magneten.
Abbildung C.5 zeigt das Funktionsprinzip der magnetischen Charakterisierungsmessungen.
Dazu ist in Abbildung C.5 (a) schematisch der Aufbau der Gradiometeranordnung der Detek-
tionsspulen und in Abbildung C.5 (b) der Signalverlauf des SQUID-Magnetometers während
der Messung gezeigt (vgl. [166]). Der Kern des Messsystems besteht aus supraleitenden De-
tektionsspulen, die zur Reduzierung von Störfeldern (z. B. Fluktuationen des supraleitenden
Magneten) gemäß eines Gradiometers zweiter Ordnung angeordnet sind (vgl. Abb. C.5 (a)).
Das Magnetfeld ist senkrecht zu den Detektionsspulen gerichtet. Zur Messung wird die Probe
durch die Detektionsspulen bewegt. Die Magnetisierung der Probe bewirkt die Induzierung
eines Stroms in den Detektionsspulen, der als Spannung am Ausgang der SQUID-Elektronik
messbar wird.
In Abbildung C.5 (b) ist der Signalverlauf der Spannung am Ausgang der SQUID-Elek-
tronik beispielhaft für die Bewegung einer magnetischen Probe durch die Detektionsspulen
gezeigt. Die Fläche unter der Kurve ist proportional zur Magnetisierung der Probe.
1Für ausführliche Informationen über SQUIDs und deren Funktionsweise sei an dieser Stelle auf [165]
verwiesen.
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supraleitender
Draht zur 
induktiven
Einkopplung
zum SQUID 
Abbildung C.5: Funktionsprinzip der Magnetisierungsmessungen. (a) Anordnung des Gradiometers
zweiter Ordnung, (b) Signalverlauf des SQUID-Magnetometers.
Zur Bestimmung der Magnetisierung muss eine Kalibrierung der Messapparatur mit einem
Stück eines Materials mit bekannter Magnetisierung erfolgen. Um das Rauschen der Messung
zur verringern, kann an jeder Position eine mehrfache Messung mit anschließender Mittelung
vorgenommen werden. Zusätzlich kann die komplette Messkurve mehrfach aufgenommen und
ebenfalls gemittelt werden. Die Magnetisierung des Probenhalters (bei Dünnschichten zusätz-
lich die Magnetisierung des Substrats) muss in einer vorbereitenden Messung aufgenommen
und anschließend vom Messergebnis subtrahiert werden.
Es sind zwei Arten von Messungen der Magnetisierung zur Bestimmung der Art der Ma-
gnetisierung und der wichtigen Parameter sinnvoll. Zum einen ist es möglich, die Untersuchung
der Magnetisierung in Abhängigkeit von der Temperatur und zum anderen in Abhängigkeit
vom angelegten Magnetfeld durchzuführen [166]. Zur Aufnahme einer M(H)-Kurve wird die
Magnetisierung der Probe als Funktion des angelegten Magnetfeldes gemessen. Dazu wird die
Temperatur T konstant gehalten und die Magnetisierung M für verschiedene Werte des ma-
gnetischen Feldes H registriert. Zur Aufnahme einerM(T )-Kurve wird die Magnetisierung der
Probe als Funktion der Temperatur gemessen. Dazu wird der Wert des magnetischen Feldes
H festgelegt und die Magnetisierung M für verschiedene Temperaturen T gemessen.
C.3.3 MOKE
Die Abkürzung MOKE bedeutet: Magneto-optischer Kerr-Eﬀekt. Nachfolgend wird kurz auf
das Funktionsprinzip eingegangen. Mit MOKE-(Magneto-optischer-Kerr-Eﬀekt-)Messungen
kann die Struktur und die Anordnung der magnetischen Domänen eines magnetischen Mate-
rials untersucht bzw. abgebildet werden. Für ausführlichere Informationen vergleiche [167].
Wenn linear polarisiertes Licht auf ferromagnetisches Material triﬀt, wird die Polarisati-
onsebene des reﬂektierten Lichtes gedreht. Die Rotation ist von der Magnetisierung der Probe
abhängig und wird durch den magneto-optischen Kerr-Eﬀekt beschrieben (vgl. Abb. C.6).
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Kerr
Abbildung C.6: Schematische Darstellung des magneto-optischen Kerr-Eﬀektes.
Eine spezielle Anordnung des einfallenden Lichtes in Bezug auf die Magnetisierung kann
verwendet werden, um die Domänen eines ferromagnetischen Materials sichtbar zu machen.
Der Vektor des elektrischen Feldes, einer linear polarisierten Welle, die mit einer magnetischen
Probe wechselwirkt, wird folgendermaßen beschrieben (vgl. [167]):(
Erp
Ers
)
=
(
rpp rps
rsp rss
)(
Eip
Eis
)
(C.25)
Dabei markieren die oberen Indizes r und i die reﬂektierte bzw. einfallende Komponente
des elektrischen Feldes E. Die unteren Indizes p und s geben die Art der Polarisation an.
Die Fresnel-Koeﬃzienten rij hängen u. a. von der longitudinalen (mx), der transversalen (my)
und/oder der polaren (mz) Komponente der Magnetisierung ab. Unter der Voraussetzung, dass
für die polare Komponente der Magnetisierung der Probe mz = 0 gilt, ergibt sich folgende
Möglichkeit für ein MOKE-Bildgebungsverfahren: Verwendet man p-polarisiertes einfallendes
Licht und detektiert nach der Wechselwirkung mit der Probe die s-polarisierte Komponen-
te (oder vice versa), ergibt sich als Proportionalität für die gemessene Intensität folgender
Zusammenhang (vgl. [167]):
Ips/sp
I0
∼
∣∣∣∣iAmz +− iAmy∣∣∣∣2 (C.26)
Dabei bedeuten A und B näherungsweise reelle Zahlen. An Gleichung C.26 wird deutlich,
dass unter obigen Bedingungen für mz = 0 die mit der CCD-Kamera registrierte Intensität
nur von der Richtung der transversalen Magnetisierung abhängig ist.
Die Visualisierung der transversalen Magnetisierung mittels des MOKE ist folgendermaßen
möglich: Durch Anlegen eines genügend hohen Magnetfeldes wird die Probe magnetisiert
und ein Referenzbild aufgenommen. Anschließend wird das Magnetfeld schrittweise verringert
bzw. mit umgekehrten Vorzeichen wieder vergrößert bis zur entgegengesetzten Sättigung der
Probe. Während dieses Vorgangs werden Bilder an interessanten bzw. wichtigen Punkten
aufgenommen. Die magnetischen Domänen werden als Kontrast sichtbar, wenn die Bilder
vom Referenzbild subtrahiert bzw. durch das Referenzbild dividiert werden.

Anhang D
Funktionsweise von Anlagen und
Geräten
Im Folgenden sind die Funktionsweise des Rasterelektronenmikroskops und des Excimer-
Lasers beschrieben. Anschließend wird auf die Jusitierung der Plasmakeule der PLD-Anlage
eingegangen.
D.1 Rasterelektronenmikroskop
Nachfolgend wird auf die Funktionsweise, die Auﬂösung sowie die Wechselwirkungsprozesse
und Kontrasterzeugung eines Rasterelektronenmikroskops eingegangen.
D.1.1 Funktionsweise
Abbildung D.1 zeigt zur Verdeutlichung der Funktionsweise den Strahlengang eines Raster-
elektronenmikroskopes [90,193].
In der Elektronenquelle werden die Elektronen durch Wärme- und Feldemission produziert
und über einen Wehneltzylinder gebündelt. Nach Verlassen der Elektronenquelle wird der
Elektronenstrahl durch eine Kondensorlinse kollimiert und über ein Objektiv auf die Proben-
oberﬂäche fokussiert. Die Abrasterung der Oberﬂäche erfolgt über Ablenkspulen, die zwischen
Kondensorlinse und Objektiv angebracht sind. Die Informationen aus den Streuprozessen, die
auftreten, wenn die Elektronen auf die Oberﬂäche treﬀen, wird über verschiedene Detektoren
erfasst. Diese Daten werden von einem Computer angezeigt und gespeichert.
Die virtuelle Größe und Form der Elektronenquelle sowie die Energieverteilung der Elek-
tronen haben Einﬂuss auf die Bildqualität des REM. Eine zu hohe Energieverteilung der
Elektronen führt zu chromatischen Abbildungsfehlern. Form und Größe der virtuellen Elek-
tronenquelle bestimmen das Auflösungsvermögen. Die Helligkeit des Bildes wird durch die
Intensität der Elektronenquelle determiniert.
Die Linsen zur Beeinﬂussung der Elektronen funktionieren über elektrische oder magneti-
sche Felder. Meist werden magnetische Felder verwendet, da diese geringere Abbildungsfehler
hervorrufen. Die Qualität der Elektronenlinsen ist im Vergleich mit optischen Linsen schlecht.
Die Ablenkung des Elektronenstrahls zur Abrasterung der Probenoberﬂäche wird mittels elek-
tromagnetischer Spulen durchgeführt.
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Abbildung D.1: Schematischer Aufbau eines Rasterelektronenmikroskopes (REM) sowie Übersicht
über verschiedene Detektoren
D.1.2 Auﬂösung
Zur Abschätzung des Auﬂösungsvermögens d eines Elektronenmikroskops verwendet man Ab-
be’s Gleichung. Aufgrund von Beugungserscheinungen wird ein Punkt nicht ideal als Punkt
abgebildet, sondern als eine Anordnung konzentrischer Airy-Scheiben. Zwei Objekte lassen
sich getrennt auﬂösen, wenn die Mittelpunkte ihrer primären Airy-Scheiben jeweils durch den
Radius getrennt sind. Damit ergibt sich das Auﬂösungsvermögen zu [308]:
d = 0, 612 λ
n sin(α) (D.1)
Dabei repräsentiert λ die de Broglie-Wellenlänge der Elektronen und n sin(α) die numerische
Apertur. Aus Gleichung D.1 ergibt sich ein Auﬂösungsvermögen für Mikroskopie mit Elek-
tronen im niedrigen hundertstel Å Bereich. Die Auﬂösung von realen Elektronenmikroskopen
wird durch die Qualität der verwendeten Bauteile weiter eingeschränkt. Sie liegt im niedrigen
Hunderstel-Å-Bereich und ist damit deutlich besser als die von optischen Mikroskopen.
D.1.3 Wechselwirkungsprozesse und Kontrasterzeugung
Bei der Wechselwirkung der Elektronen mit der Probenoberﬂäche laufen verschiedene elasti-
sche und inelastische Streuprozesse ab, aus denen Informationen detektiert werden können.
Abbildung D.2 gibt einen Überblick über die an der Wechselwirkung zwischen primärem
Elektronenstrahl und Probe beteiligten Prozesse [308]. Dabei ist zu beachten, dass die Größe
des Bereichs der Probe, der an der Wechselwirkung beteiligt ist, stark von der Energie der
einfallenden Elektronen abhängig ist.
Die im Rahmen dieser Arbeit für die Detektion verwendeten Prozesse sind die charakte-
ristischen Röntgenstrahlen zur chemischen Analyse sowie die sekundären Elektronen und die
rückgestreuten Elektronen zur Bildgebung.
Die Untersuchung der chemischen Zusammensetzung der Probe ist über die Detektion von
charakteristischer Röntgenstrahlung möglich. Anhand des Energiespektrums der Strahlung
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1) primärer Elektronenstrahl
2) Auger-Elektronen
3) Sekundärelektronen
4) rückgestreute Elektronen
5) charakteristische Röntgenstrahlen
6) kontinuierliche Röntgenstrahlen
Abbildung D.2: Darstellung der Wechselwirkungsprozesse zwischen dem primären Elektronenstrahl
und der Probe beim Rasterelektronenmikroskop. Die im Rahmen dieser Arbeit für die Detektion ein-
gesetzten Prozesse sind in der Abbildung grün markiert.
sind Auftreten und prozentualer Anteil der in der Probe vorkommenden chemischen Elemente
eindeutig bestimmbar. Die charakteristischen Röntgenstrahlen entstehen dadurch, dass bei der
Wechselwirkung der primären Elektronen und mit dem Material der Probe, Elektronen aus
den inneren Schalen angeregt werden. Die dabei entstehenden Lücken in den Orbitalen werden
durch Übergänge von Elektronen der äußeren Schalen aufgefüllt. Bei diesen Übergängen wird
Energie in Form von charakteristischer Röntgenstrahlung freigesetzt.
Zur Bildgebung werden bei der Rasterelektronenmikroskopie am häuﬁgsten Sekundär-
elektronen detektiert [308]. Diese entstehen bei inelastischen Streuprozessen, bei denen ein
Teil der Energie der primären Elektronen auf die Atome der Probe übertragen wird. Durch
diese Energie können Elektronen aus der äußeren Hülle aus dem Atomverband gelöst werden.
Diese Sekundärelektronen durchlaufen multiple Streuprozesse auf dem Weg zur Oberﬂäche
der Probe und enthalten topograﬁsche Informationen in hoher Auﬂösung (< 10 nm). Die
Detektion erfolgt mit einem Everhart-Thronley-Detektor.
Auch die elastisch und inelastisch an den Atomrümpfen bzw. äußeren Hüllenelektronen
in einem Winkel von größer als 90◦ rückwärts gestreuten Elektronen können zur Bildgebung
eingesetzt werden. Sie rufen u. a. in Abhängigkeit von der Kernladungszahl Kontraste hervor.
Die Auﬂösung ist mit ca. 1m schlechter als bei der Rasterung mit Sekundärelektronen.
Der Kontrast in einer Rasterelektronenmikroskopieaufnahme wird durch die unterschied-
liche Anzahl der vom Detektor zwischen zwei Bereichen aufgefangenen Elektronen bestimmt.
Für die Entstehung der Kontraste existieren unterschiedliche Ursachen, deren Kenntnis wich-
tig für die Interpretation der aufgenommenen Bilder ist. Der für die Bildgebung wichtigste
Kontrast entsteht an den Kanten und Ecken der Probenoberﬂäche. Dadurch dass an den
Kanten der Probe mehr Sekundärelektronen emittiert werden, fängt der Detektor dort mehr
Elektronen auf als an den Ebenen. Da die Anzahl der emittierten Sekundärelektronen vom
Einfallswinkel des primären Elekronenstrahls abhängig ist, trägt auch die Neigung der Ober-
ﬂäche zur Entstehung des Kontrastes bei. Auch unterschiedlich leitfähige Bereiche schwächen
oder verstärken die Detektion von Sekundärelektronen. Darüber hinaus beeinﬂusst insbeson-
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dere die Art des Materials die inelastisch rückgestreuten Elektronen. Schließlich nimmt auch
die Ausrichtung des Detektors Einﬂuss auf den Kontrast. Ist der Detektor nicht genau auf die
abgerasterte Stelle ausgerichtet, ist die Anzahl der registrierten Elektronen ebenfalls geringer
als bei exakter Ausrichtung [90].
D.2 Excimer-Laser
Der Begriﬀ Excimer stammt aus dem Englischen und setzt sich zusammen aus excited
dimer [179]. Die erste experimentelle Realisierung des Excimer-Laser Prinzips erfolgte über
die Anregung Xe-Dimeren mit einem Elektronenstrahl [309]. Für den praktischen Einsatz
haben sich Edelgashalogenide als laseraktives Medium in Excimer-Lasern durchgesetzt. Die
Realisierung der stimulierten Emission mithilfe von Edelgashalogeniden wurde an XeBr∗ de-
monstriert [310]. Ein erster kommerzieller Excimer-Laser wurde von der Firma Lambda Physik
aus Göttingen im Jahre 1977 gefertigt [311].
Abbildung D.3: Prinzipielles Energieniveauschema eines Edelgashalogenid-Excimer-Lasers
Abbildung D.3 zeigt das Energieniveauschema eines Excimer-Lasers [312]. Die Laserstrah-
lung wird hervorgerufen durch bound-free-Elektronenübergänge vom gebundenen zum ionisie-
renden Zustand in Exciplexen [313].
Die Bildung eines angeregten Edelgashalogenids (XY∗) erfolgt in zwei Stufen. Im ersten
Schritt wird das reaktionsträge Edelgas (X) über Stöße von hochenergetischen Elektronen
oder durch Stöße von Atomen eines Puﬀergases angeregt. Im zweiten Schritt reagiert das
angeregte und damit reaktionsfreudige Edelgas mit einem Halogen (Y) zu einem angeregten
Edelgashalogenid.
e− +X  X∗ + e− (D.2)
X∗ +Y2  XY∗ +Y (D.3)
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Laserstrahlung wird beim Zerfall des Edelgashalogenids frei. Beim Zerfall wird die Anre-
gungsenergie in Form von Laserstrahlung im UV-Bereich freigegeben. Besetzungsinversion ist
dadurch gegeben, dass die Edelgashalogenide nur im angeregten Zustand existieren und so-
fort nach dem UV-Übergang in den Grundzustand zerfallen. Dadurch wird der Zustand des
unteren Energieniveaus kurzlebiger als der des oberen.
XY∗  X+Y+ hν (D.4)
Aufgrund der kurzen Lebenszeit der Edelgashalogenid-Moleküle ist eine schnelle Anregung
erforderlich. Der Betrieb des mittels Hochdruck-Gasentladung gepumpten Excimer-Lasers
erfolgt gepulst. Für ausführlichere Information über die Funktionsweise von Excimer-Lasern
vergleiche z. B. [179].
D.3 Justierung der Plasmakeule
Zur Kontrolle der Position der Plasmakeule wird eine Glasscheibe mit der Dicke von 1mm in
den Rezipienten an die Position des Substrates eingebaut. Die Position des Substrates wird
vorher auf der Glasscheibe markiert. Anschließend wird die Glasscheibe bei Raumtemperatur
mittels der Ablation von ca. 4000 Laserimpulsen beschichtet. Die Kontrolle der Ausrichtung
erfolgt anhand von Interferenzringen, die durch die Beschichtung auf der Glasscheibe ent-
standen sind (vgl. Abb. D.4). Ist die Plasmakeule verschoben, erfolgt am Targetwechsler die
Nachjustierung und eine erneute Kontrolle der Ausrichtung mittels der Beschichtung einer
Glasplatte.
(a) (b)
Abbildung D.4: Fotograﬁen von zur Ausrichtung mit Oxiden beschichteten Glasscheiben. Die Positi-
on des Substrates ist jeweils auf der Glasscheibe markiert. Über die Interferenzringe ist die Ausrichtung
der Plasmakeule zu erkennen. Die einzelnen Ringe zeigen gleiche Schichtdicken an.

Anhang E
Prozess der Targetherstellung
In den folgenden Abschnitten wird die grundsätzliche Vorgehensweise beim Prozess der Tar-
getherstellung erläutert. Der Herstellungsprozess besteht aus mehreren Abschnitten.1
Nach dem Start des Herstellungprozesses werden zwei Fälle unterschieden. Im einen Fall
liegt die Verbindung, aus der das Target gefertigt wird, direkt vor, im anderen Fall liegt
das Material nicht direkt vor und muss zunächst aus den einzelnen Verbindungen hergestellt
werden. Dies ist immer dann der Fall, wenn das Target dotiert werden muss oder wenn die
chemische Verbindung nicht in entsprechender Qualität direkt erworben werden kann und
zunächst über eine chemische Festkörperreaktion hergestellt werden muss.
Bei der Herstellung des Materials müssen über die Bestimmung der Stoﬀmengen die Men-
gen an Ausgangsmaterialien berechnet und anschließend in geeigneter Qualität beschaﬀt wer-
den. Anschließend werden die entsprechenden Mengen abgewogen, in einem Mörser gemischt
und zerkleinert. Die Herstellung des Materials erfolgt in dem Prozessschritt Reaktion zum End-
produkt. Ist die Materialqualität geeignet, wird mit der Herstellung der Targets begonnen. Im
Falle einer nicht ausreichenden Materialqualität werden die notwendigen Schritte wiederholt,
bis das Material in geeigneter Qualität für die Targetherstellung vorliegt.
Die Herstellung des Targets beginnt mit der Bestimmung der Menge an benötigtem Mate-
rial. Anschließend erfolgen in einem Prozessschritt das Abwiegen, Durchmischen und Zerklei-
nern des Materials. Die Pressung der Targets in die Zylinderform erfolgt im Schritt Pressen
der Tabletten. Nun erfolgt durch das Sintern des „Grünlings“ der Übergang der Tabletten
zu Targets. Den Abschluss des Prozesses bildet die Qualitätskontrolle. Ist die Qualität der
Targets für den Einsatz im Dünnschichtwachstum geeignet, werden sie für den PLD-Prozess
verwendet. Andernfalls werden die notwendigen Schritte so lange wiederholt, bis das Target in
geeigneter Qualität vorliegt. Gegebenenfalls sind im Hinblick auf die Optimierung der Targets
weitere Durchläufe erforderlich.
Bestimmung der Stoﬀmengen
Liegt die chemische Verbindung für das zu fertigende Target nicht direkt vor, müssen die Men-
gen der einzelnen Ausgangsverbindungen bestimmt werden, aus denen das Material für das
Target hergestellt werden soll. Ausgangspunkt der Berechnung ist die entsprechende Reakti-
1Der prinzipielle Verlauf ist mithilfe eines Flussdiagramms in Abbildung 3.2 auf Seite 76 dargestellt.
251
252 ANHANG E. PROZESS DER TARGETHERSTELLUNG
onsgleichung. Diese muss aufgestellt werden. Anhand der Reaktionsgleichung wird zunächst
über die Molmassen der an der Reaktion beteiligten Verbindungen das Mischungsverhältnis
der Ausgangsverbindungen bestimmt.
Eine grobe Abschätzung der benötigten Menge an Material erfolgt über die Dichte des Re-
aktionsproduktes. Ist die Materialmenge bestimmt, kann über die Mischungsverhältnisse die
Berechnung der Mengen der einzelnen Ausgangsverbindungen erfolgen. Dabei muss, falls bei
der Festkörperreaktion eine weitere ﬂüchtige Verbindung neben dem gewünschten Material für
das Target entsteht, die Gewichtsreduktion über das Molmassenverhältnis berücksichtigt wer-
den. Um Verunreinigungen in den aufgewachsenen Dünnschichten zu vermeiden, müssen die
Targets und deren polykristalline Ausgangsmaterialien eine Reinheit von mindestens 99, 99%
aufweisen.
Abwiegen, Mischen, Zerkleinern
In diesem Prozessschritt werden die Ausgangsmaterialien für die Reaktion zum Endprodukt
sowie für das Sintern vorbereitet. Dazu werden die vorher bestimmten Mengen abgewogen, in
einem Mörser vermischt und zerkleinert.
Das Abwiegen erfolgt mit einer Waage Typ 1712 der Firma Sartorius GmbH Göttingen.
Die Genauigkeit liegt bei ca. 0, 01mg. Vor dem Wiegen wird anhand der Libelle die waage-
rechte Position der Waage überprüft und gegebenenfalls nachjustiert. Beim Wägeprozess wird
Wägepapier der Firma neoLab des Typs 1-7L17 der Größe 10 ·13 cm eingesetzt. Während des
Wägevorgangs ist darauf zu achten, dass die Waage keine Erschütterungen erfährt. Hydrophile
Oxide müssen vor dem Abwiegen in einem separaten Schritt getrocknet werden.2
Zum Verkleinern und Vermischen wird das Material fünfmal für zehn Minuten unter
einem Abzug in einem Mörser durchmischt und zerkleinert. Als Mörsermaterialien kommen
Achat und Keramik in Frage. Achat hat den Vorteil, dass durch die größere Härte wenig
Abrieb entsteht. Außerdem ist eine einfachere Reinigung des Mörsers möglich. Mörser aus
Keramik weisen einen höheren Abrieb auf und erfordern eine aufwendigere Reinigung, sind
preislich gesehen dafür wesentlich günstiger.3 Um Verunreinigungen zu vermeiden, wird für
jedes Material eigenes Arbeitsgerät verwendet und nach Abschluss der Arbeiten gründlich
gereinigt, insbesondere werden für jedes Material und jeden Prozessschritt ein eigener Mörser
sowie eigene Pinsel verwendet.
Reaktion zum Endprodukt
Die Reaktion zum Endprodukt erfolgt über eine Festkörperreaktion bei hohen Temperaturen
unter Sauerstoﬀübersättigung. Der Ablauf der Reaktion entspricht den vorher aufgestellten
Reaktionsgleichungen.
Die vermischten Ausgangsprodukte werden in der Mitte eines Keramikschiﬀchens platziert,
welches mittig in einem Hochtemperaturofen positioniert wird. Entsprechend den Vorgaben
wird ein Temperaturproﬁl unter Einleitung von gasförmigem Sauerstoﬀ in den Ofen abgefah-
ren. Bei der Aufstellung des Temperaturproﬁls sind eventuelle Phasenumwandlungen sowie
eine Sauerstoﬀübersättigung zu berücksichtigen.
2Bei reizenden oder giftigen Stoﬀen oder Pulvern mit Korngrößen im Mikro- und Nanometerbereich wurden
Atemschutzmasken der Firma 3COM getragen.
3Insbesondere für Targets aus YBa2Cu3O7 kommen Keramik-Mörser zum Einsatz, da Verunreinigungen
durch Keramikabrieb die spätere Supraleitung nicht gravierend beeinträchtigen.
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Bestimmung der Menge
Die Bestimmung der Ausgangsmenge an Material für die Produktion der Targets erfolgt an-
hand der Dichte des Materials und der Abmessungen des gesinterten Targets. Der Zusammen-
hang wird durch Gleichung E.1 wiedergegeben:4
m = π(fs · r)2h(fd · ρ). (E.1)
Die Abmessungen und damit das Volumen der zylinderförmigen Targets sind durch das Press-
werkzeug bzw. die Targethalterung vorgegeben. Der maximale Radius (vor dem Sintern) ist
durch die Größe des Presswerkzeugs auf r = 1 cm begrenzt. Die Höhe der Targets ist durch
den Targetwechsler (vgl. Kapitel 2.1.6) eingeschränkt. Dieser kann Targets mit einem Durch-
messer zwischen 16mm und 22mm bei einer Dicke von bis zu h = 7mm aufnehmen. Bei der
Volumenberechnung muss die durch den Sinterprozess hervorgerufene Durchmesserverkleine-
rung im Anschluss an das Pressen zusätzlich berücksichtigt werden. Der Korrekturfaktor fs
ist abhängig von dem Material und den Parametern des Sinterprozesses.
Die Dichte des gesinterten Targets ist geringer als die Einkristalldichte ρ des entsprechen-
den Materials. Sie wird bestimmt durch die Pressung und den anschließenden Sintervorgang.
Die reale Dichte des Targets wird in Gleichung E.1 durch den Korrekturfaktor fd berücksich-
tigt.
Pressen der Tabletten
In diesem Prozessschritt wird das pulverförmige Ausgangsmaterial zu zylinderförmigen Ta-
bletten verarbeitet. Zum Pressen der Tabletten wird eine hydraulische Presse in Kombination
mit einem Presswerkzeug aus Edelstahl eingesetzt. Eine Skizze des Presswerkzeugs ist in Ab-
bildung E.1 dargestellt. Es besteht aus einem Hohlzylinder, in dem sich zwei Stahltabletten
und ein Stempel inklusive Dichtung beﬁnden. Das Pulver beﬁndet sich zwischen den beiden
Stahltabletten.
Zum Pressen der Tabletten wird das Pulver in das Presswerkzeug gegeben und mit einem
Spatel vorsichtig auf dem unteren Stahlzylinder verteilt, sodass sich mittig eine leichte Häufung
ausbildet. Dies dient der Vermeidung von Klumpenbildung und Rissen in den gepressten
Tabletten. Anschließend werden vorsichtig die zweite Edelstahltablette und der Stempel in
das Presswerkzeug eingeführt.
Im nächsten Schritt wird das komplette Presswerkzeug in die Hydraulikpresse eingebaut
und das Pulver in Zylinderform gepresst. Mit der Presse kann ein Druck von bis zu 25 t über
mehrere Minuten ausgeübt werden. Nun wird das Presswerkzeug aus der Presse ausgebaut, der
untere Stempel entfernt und die gepresste Tablette vorsichtig herausgenommen und auf einen
mit Schaumstoﬀ gepolsterten Halter fallen gelassen. Sind optisch Risse oder Klumpungen
sichtbar bzw. ist die Tablette in irgendeiner Art und Weise beschädigt, muss die Pressung
wiederholt werden.
4Bei der erstmaligen Anfertigung eines Targets aus einem neuen Material ist über Gleichung E.1 aufgrund
des vorhandenen Spielraums in der Targethöhe nur eine Abschätzung der abzuwiegenden Mengen möglich. Nach
optimiertem Herstellungsprozess liefert Gleichung E.1 eine genaue Bestimmung der Mengen, da aus vorherigen
Versuchen die genauen Korrekturfaktoren bekannt sind.
254 ANHANG E. PROZESS DER TARGETHERSTELLUNG
Abbildung E.1: Skizze des Werkzeugs zur Pressung von Targets (aus [174])
Sintern
Im Sinterprozess erfolgt durch chemische und physikalische Vorgänge eine Verdichtung und
Festigung der gepressten Tabletten.
Für den keramischen Brennvorgang unter Sauerstoﬀeinleitung stehen zwei Öfen zur Verfü-
gung: ein Hochtemperaturofen (Nabertherm HT08/17 ) mit einer maximal einstellbaren Tem-
peratur von 1750 ◦C und ein Rohrofen (Heraeus Typ RoF 7/50 ) mit einer maximal einstellba-
ren Temperatur von 1250 ◦C. Der maximal einstellbare Sauerstoﬀdurchﬂuss beträgt ca. 20 Lh .
Der eingesetzte Sauerstoﬀ weist eine Reinheit von 99, 95Vol.%O2 auf. Als Anhaltspunkt für
die Sintertemperatur gilt der Wert von 23 der Schmelztemperatur der chemischen Verbindung.
Zur Durchführung der Sinterung werden die gepressten Tabletten in ein Keramikschiﬀ-
chen5 gestellt oder gelegt, welches mittig im Ofen positioniert wird. Anschließend werden die
vorgegebenen Sinterproﬁle abgefahren.
Qualitätskontrolle
Mit der optischen Betrachtung der Oberﬂäche wird das Target in Hinblick auf die Feinheit der
Körnung, Gleichmäßigkeit der Oberﬂäche, Risse sowie auf Einschlüsse von Fremdmaterialien
(ggf. zu erkennen an Verfärbungen) untersucht. Röntgenmessungen werden dazu eingesetzt,
um die Materialzusammensetzung der Targets zu überprüfen und gegebenenfalls Fremdphasen
zu bestimmen. Dazu werden standardmäßig θ-2θ-Messungen verwendet. Falls erforderlich,
wird die Zusammensetzung über EDX-(energy dispersive X-Ray-)Messungen kontrolliert.
Zur abschließenden Prüfung des Targets werden mehrere Testschichten aufgewachsen.
Wird bei einer der obigen Prüfungen ein Defekt der Targets festgestellt, wird das Target
verworfen und der Herstellungsprozess zur weiteren Optimierung erneut durchlaufen.
5Das Keramikschiﬀchen ist vorher über einen Temperprozess bei der maximalen Ofentemperatur gereinigt
worden.
Anhang F
Vorbehandlung der Substrate
In den folgenden Abschnitten sind die im Rahmen dieser Arbeit angewendeten, angepassten
und entwickelten Methoden zur Vorbehandlung von Substraten aus Magnesiumoxid, Lantha-
naluminat und LSAT dargestellt.
F.1 Magnesiumoxid
Magnesiumoxid kristallisiert in der kubischen NaCl-Kristallstruktur (Raumgruppe: Fm3m)
mit einer Gitterkonstanten von a = 0, 4216 nm [35].
Stand der Literatur
Auch bei MgO-Substraten hat die Art der Vorbehandlung Einﬂuss auf die Qualität der auf-
gebrachten Schicht [230]. Der Einﬂuss bezieht sich sowohl auf das Wachstum und die hiermit
verbundene strukturelle Qualität als auch auf die elektrischen Eigenschaften, die wichtig sind
in Hinblick auf die Herstellung von Bauelementen. Als besonders geeignet für das Wachstum
qualitativ hochwertiger Dünnschichten hat sich am Beispiel aus YBa2Cu3O7 eine thermische
Vorbehandlung der MgO-Substrate bei hohen Temperaturen herausgestellt [230]. Die Vor-
behandlung erzeugt eine hohe Dichte atomarer Stufen auf der Substratoberﬂäche, an denen
während des Wachstumsprozesses eine Ausrichtung der Wachstumskeime während der ersten
Lagen stattﬁndet und so das Wachstum qualitativ hochwertiger Schichten ermöglicht [207].
Bei der thermischen Vorbehandlung von MgO-Substraten variieren die Parameter in der
Literatur deutlich, insbesondere auch die Dauer der Temperung mit Werten von 1 h bis 40 h
(vgl. z. B. [209,314]). In [231] wurde der Einﬂuss der Temperparameter Temperatur, Zeit und
Hintergrundatmosphäre auf die MgO-Substratoberﬂäche untersucht. Als optimal für die Vor-
behandlung stellte sich dort eine Temperung unter Sauerstoﬀatmosphäre bei einer Temperatur
von 1000 ◦C bis 1050 ◦C mit einer Dauer von 5 h heraus. Dies führte zu einer Oberﬂäche mit
Terrassen, die über Stufen mit einer Höhe von ein bis zwei Einheitszellen verbunden sind. Die
optimierten Temperbedingungen für die Substrate ermöglichten trotz einer Gitterfehlanpas-
sung von 8 bis 10% das Wachstum hochqualitativer YBa2Cu3O7 Schichten [231].
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Präparation der MgO-Substrate
Unsere Magnesiumoxid-Substrate stammen von der Firma Crystec GmbH. In Abbildung F.1
(a) und (b) sind eine unter den am besten geeigneten Bedingungen (5 h, 1050 ◦C, 10Lh ) ge-
temperte Magnesiumoxid-Substratoberﬂäche und das zugehörige Höhenproﬁl gezeigt. Es ist
eine terrassenartige Oberﬂäche mit Stufen, welche die Höhe von ein bis zwei Einheitszellen
des Magnesiumoxids aufweisen, zu erkennen. Teil (c) der Abbildung zeigt die zugehörige Tem-
perkurve.
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Abbildung F.1: (a) Rasterkraftmikroskopaufnahme der Oberﬂäche sowie (b) zugehöriges Höhenproﬁl
eines bei 1050 ◦C für die Dauer von fünf Stunden getemperten Magnesiumoxidsubstrates. Die Ober-
ﬂäche zeigt eine terrassenartige Struktur mit Stufen in der Höhe von ein bis zwei Einheitszellen. (c)
Temperaturproﬁl der thermischen Vorbehandlung und (d) AFM-Aufnahmen von Magnesiumsubstra-
toberﬂächen, welche einer zu langen Temperzeit (10 h) ausgesetzt waren. Die Oberﬂäche besteht aus
ineinandergewachsenen, nicht parallel ausgerichteten Stufen, die unterschiedliche Höhen von mehreren
Vielfachen der Einheitszelle des Magnesiumoxids aufweisen.
In Abbildung F.1 (d) ist eine AFM-Aufnahme eines mit zu großer Dauer (10 h) getem-
perten Magnesiumoxid-Substrates gezeigt. Die Struktur der Oberﬂäche besteht ebenfalls aus
Terrassen. Diese sind teilweise zusammengewachsen und weisen eine nicht parallele Orien-
tierung auf. Die Höhenunterschiede der einzelnen Ebenen weisen die Höhen von mehreren
Einheitszellen des Magnesiumoxids auf. In Tabelle F.1 sind die Parameter der Vorbehandlung
der Magnesiumoxid-Substrate zusammenfassend dargestellt.
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Vorbehandlung (100)-MgO-Substrate
thermisch 1050 ◦C für 5 h bei 10Lh O2 (Rampen: 4, 2
◦C
min)∗
Tabelle F.1: Parameter der thermischen Vorbehandlung von (100)-MgO-Substraten (∗ vgl. Proﬁl in
Abbildung F.1 (c))
F.2 Lanthanaluminat
Das Material LaAlO3 liegt bei Raumtemperatur in einer rhomboedrisch verzerrten Perow-
skitstruktur der Raumgruppe R3c vor [315]. Diese Struktur kann über eine pseudokubische
Einheitszelle beschrieben werden. Bei einer Temperatur von TC = 813K ﬁndet ein Übergang
von der pseudokubischen Struktur in die ideale, kubische Perowskitstruktur mit der Raum-
gruppe Pm3m statt [316]. Beide Strukturen unterscheiden sich durch eine Verdrehung der
O6-Oktaeder [317]. Bei 300K beträgt die vergleichbare Gitterkonstante der pseudokubischen
Struktur 0, 37915 nm [96]. Weitere Informationen über den Strukturübergang sowie Zahlen-
werte für die Gitterkonstanten in Abhängigkeit von der Temperatur ﬁnden sich in [316].
Ebenso wie die anderen Perowskite kann LaAlO3 als eine Lagenstruktur aus LaO (A-Seite)
und AlO2 (B-Seite) betrachtet werden [96]. An gesägten und mechanisch polierten Oberﬂächen
mit leichtem Fehlschnittwinkel kommen prinzipiell beide Terminierungen vor.
Grundsätzlich ist eine überwiegende-AlO2-Terminierung über eine chemische Behandlung
mit Salzsäure möglich [227]. Maksimov et al. [232] verwendeten zusätzlich zur chemischen Ter-
minierung einen Temperschritt zur Ausheilung bei 750 ◦C und zeigten mithilfe von RHEED-
Aufnahmen eine hohe Schichtqualität ihrer Substrate mit atomar glatter Oberﬂäche. Bei der
Vorbehandlung von SrLaAlO4, bei der eine doppelte chemische Vorbehandlung zur einheitli-
chen Terminierung erforderlich ist, zeigte sich, dass eine signiﬁkante Glättung der Stufen erst
bei höheren Temperaturen zwischen 800 ◦C und 950 ◦C stattﬁndet [211].
Eine weitere Möglichkeit der Vorbehandlung von LaAlO3-Substraten besteht in der Ver-
wendung von kochendem Wasser zur 15-minütigen chemischen Behandlung mit anschließen-
dem Temperschritt bei 1100 ◦C für die Dauer von 10 Stunden [96]. Insgesamt ergibt sich
aus der Literatur, dass für eine Vorbehandlung der LaAlO3-Substrate eine Kombination aus
chemischen und thermischen Methoden erforderlich ist.
Präparation der Lanthanaluminat-Substrate
Unsere Lanthanaluminat-Substrate (LaAlO3) stammen von der Firma CrysTec GmbH. Sie
werden in einer Größe von 10mm × 10mm bei einer Dicke von 1mm geliefert. Ausgangs-
punkt der Präparation ist der Lieferzustand mit einer einseitig polierten Oberﬂäche in (001)-
Orientierung.
Im ersten Schritt werden die Substrate zur AlO2 (B-Seite) Terminierung 10 Minuten in Kö-
nigswasser geätzt. Die Mischung für das Königswasser besteht aus drei Teilen 35-prozentiger
Salzsäure (HCl) und einem Teil 65-prozentiger Salpetersäure (HNO3). Während des Ätzvor-
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Abbildung F.2: (a) Rasterkraftmikroskopieaufnahme der Oberﬂäche sowie (b) zugehöriges Höhenpro-
ﬁl eines chemisch vorbehandelten LaAlO3-Substrates. Die Oberﬂäche zeigt eine terrassenartige Struk-
tur mit Stufen in der Höhe von einer Einheitszelle.
gangs wird das Königswasser mithilfe eines Magnetrührers durchmischt und so eine gleich-
mäßige Abtragung garantiert. Im Anschluss an den Ätzvorgang werden die Substrate dreimal
jeweils 30 s in destilliertem Wasser gespült und anschließend getrocknet. In Abbildung F.2
ist eine AFM-Aufnahme eines chemisch vorbehandelten LaAlO3-Substrates mit zugehörigem
Höhenproﬁl gezeigt.
Vorbehandlung (100)-LaAlO3 mit AlO2-Terminierung
chemisch 10min in 3 : 1 HCL(32%) :HNO3(65%)
thermisch 850 ◦C für 1, 5 h (10 Lh O2, Rampen : 4, 5
◦C
min)
Tabelle F.2: Parameter für die Vorbehandlung der LaAlO3-Substrate
Im zweiten Schritt, einer Temperung für 1, 5 h bei 850 ◦C, werden die Stufenkanten geglät-
tet sowie etwaige Defekte ausgeheilt. Die Parameter für eine Vorbehandlung sind in Tabelle
F.2 angegeben.1
F.3 LSAT
(La,Sr)(Al,Ta)O3 (LSAT) ist ein gemischter Kristall aus den beiden Perowskiten LaAlO3
und Sr2AlTaO6 [234]. Das Verhältnis zwischen den beiden Anteilen beträgt: (LaAlO3)0,29 −
(Sr2AlTaO6)0,35 [233]. Über einer Temperatur von 155K liegt LSAT in der kubischen Pe-
rowskitstruktur der Raumgruppe Pm3m vor [235]. Die Gitterkonstante bei Raumtemperatur
beträgt a = 0, 3868 nm [211]. Für tiefe Temperaturen kann LSAT als tetragonale Struktur
(Raumgruppe I4/mcm) beschrieben werden [211,235].
In [227] wird berichtet, dass eine überwiegende AlO2/TaO2-Terminierung der LSAT-
Substratoberﬂäche durch eine Temperung an der Luft bei 1300 ◦C mit einer Dauer von zwei
1Die Parameter für die Temperung können mit dem Fehlschnittwinkel variieren.
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Stunden erreicht wurde. Auch die Terminierung der LSAT-Substratoberﬂäche mit chemischer
und thermischer Vorbehandlung ist in [211] untersucht worden. Thermische Vorbehandlung
führte, anders als in [227] berichtet, zu einer SrO/LaO2-terminierten Oberﬂäche, wohinge-
gen eine chemische Vorbehandlung mit Königswasser und anschließender Temperung zu einer
AlO2/TaO2-Terminierung führte.
Präparation der LSAT-Substrate
Unsere (001)-LSAT-Substrate wurden von der Firma CrysTec GmbH mit der Czochralski-
Methode hergestellt. Sie werden einseitig poliert in den Abmessungen L×B ×H = 10mm×
10mm× 0, 5mm geliefert.
Zur Vorbehandlung werden die Substrate mit 300 ◦Ch auf 1240 ◦C erhitzt, bei dieser Tem-
peratur für zwei Stunden unter einem Sauerstoﬀﬂuss von 10 Lh getempert und anschließend
wieder abgekühlt.
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Abbildung F.3: (a) Rasterkraftmikroskopieaufnahme der Oberﬂäche sowie (b) zugehöriges Höhen-
proﬁl eines bei 1240 ◦C für die Dauer von zwei Stunden getemperten LSAT-Substrates. Die Oberﬂäche
zeigt eine terrassenartige Struktur mit Stufen in der Höhe von einer Einheitszelle.
Abbildung F.3 (a) zeigt eine AFM-Aufnahme eines geeignet vorbehandelten LSAT-Sub-
strates. Auf der Oberﬂäche ist eine regelmäßige Terrassenstruktur zu erkennen. Der Höhen-
unterschied der einzelnen Ebenen entspricht der Höhe einer Einheitszelle der LSAT-Kristall-
struktur (vgl. Abb. F.3 (b)). Die Parameter der Vorbehandlung sind zusammenfassend in
Tabelle F.3 gezeigt.
Vorbehandlung LSAT
thermisch 1240 ◦C für 2 h bei 10Lh O2 (Rampen: 5
◦C
min)
Tabelle F.3: Parameter der thermischen Vorbehandlung von LSAT-Substraten

Anhang G
Prozess der Strukturierung
In den folgenden Abschnitten wird Prozess der fotolithograﬁschen Strukturierung der Proben
erläutert. Der Prozess der Strukturierung besteht aus mehreren Abschnitten. Der prinzipielle
Verlauf ist in Abbildung 3.20 auf Seite 112 dargestellt.
G.1 Technik der Strukturierung
Zur Strukturierung wird die Technik der indirekten Fotolithograﬁe eingesetzt, bei der die
Übertragung der Struktur auf die Probe über eine für UV-Strahlung empﬁndliche Zwischen-
schicht, den Fotolack, erfolgt. Zu Beginn des Prozesses erfolgt die Aufbringung des Fotolackes.
Die Struktur wird von einer Maske auf den Fotolack mittels UV-Strahlung übertragen. Der Fo-
tolack ändert unter Bestrahlung seine Löslichkeit im Entwickler. Die Übertragung der Struktur
erfolgt durch die Entwicklung des Fotolackes. Dadurch entsteht eine Haftmaske auf der Pro-
be. Die Entfernung des Probenmaterials bzw. das Aufbringen der Kontakte kann nun durch
subtraktive bzw. additive Strukturierung erfolgen (vgl. z. B. [318]).
Man unterscheidet zwischen Positiv- und Negativ-Fotolacken, je nachdem, ob die Löslich-
keit unter UV-Bestrahlung steigt oder sinkt (vgl. z. B. [250]). Dementsprechend bezeichnet
man den Prozess als Positivlackprozess oder Negativlackprozess. Im Rahmen dieser Arbeit
wird der Fotolack AZ5214 der Firma Hoechst für die Strukturierung eingesetzt. Dieser kann
sowohl als Positivlack für den Positivlackprozess als auch als Umkehrlack für den Umkehr-
lackprozess, einer Art Negativlackprozess, eingesetzt werden.
Im Rahmen dieser Arbeit wird der Positivlackprozess zur subtraktiven Strukturierung der
Proben und der Umkehrlackprozess zur additiven Strukturierung beim Anbringen der Kontak-
te eingesetzt. Der Ablauf beider Prozesse ist in den nachfolgenden Abschnitten beschrieben.
G.1.1 Positivlackprozess
Der Positivlackprozess ﬁndet Anwendung bei der subtraktiven Strukturierung von Proben.
Es ist der einfachere und stabilere Prozess.
Der Prozess besteht prinzipiell aus fünf Schritten. Im Anschluss an die Reinigung erfolgt
die Aufbringung des Fotolackes. Im nächsten Schritt wird dieser durch eine Maske hindurch
belichtet. Dadurch erfolgt in den belichteten Bereichen lokal eine Erhöhung der Löslichkeit des
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Fotolackes im Entwickler. Die belichteten Bereiche des Fotolackes werden im darauf folgenden
Schritt durch den Entwickler entfernt. Den Abschluss des Prozesses bildet der Ätzprozess, in
dem durch subtraktive Strukturierung die nicht mit Fotolack bedeckten Bereiche der Dünn-
schicht von der Substratoberﬂäche entfernt werden.
G.1.2 Umkehrlackprozess
Der Umkehrlackprozess wird bei der additiven Strukturierung zum Anbringen der Kontakte
eingesetzt. Der Prozess ist weniger stabil als der Positivlackprozess, ermöglicht aber eine
deﬁniertere Ablösung des Fotolackes im Anschluss an das Aufbringen von Material [249].
Der Umkehrlackprozess besteht prinzipiell aus acht Schritten. In den ersten beiden Prozess-
schritten erfolgen die Reinigung und das Aufbringen des Fotolackes. Nun erfolgt die Belichtung
des Fotolackes durch eine Maske hindurch. In einem anschließenden Temperschritt ﬁndet der
thermische Abbau der Löslichkeit in den belichteten Gebieten statt. Mit einer Flutbelichtung
wird im nächsten Schritt die Löslichkeit in den vorher unbelichteten Gebieten erhöht. Im nun
folgenden Entwicklungsschritt werden die während der Belichtung durch die Maske verdeck-
ten Gebiete entfernt. Nun wird durch additive Strukturierung das Material für die elektrische
Kontaktierung aufgewachsen. Optional kann zur Verbesserung der Anhaftung der Kontak-
te vor deren Aufbringung über einen Trockenätzprozess eine subtraktive Strukturierung der
nicht mit Fotolack bedeckten Gebiete erfolgen. In einem abschließenden Lift-oﬀ -Schritt wird
der direkt auf dem Schichtmaterial beﬁndliche Anteil des Fotolackes entfernt.
Die Kontakte bleiben zurück. Eine Ablösung des Fotolackes kann nur erfolgen, wenn das
Lösemittel den Fotolack angreifen kann, d. h. es müssen Zwischenräume zwischen den Antei-
len, die auf dem Fotolack aufgewachsen sind, und den auf der Schicht schlüssig aufgewachsenen
Anteilen existieren. Beim Belichten entstehen, bedingt durch Beugung des Lichtes, verschwom-
mene Grenzbereiche in der Umgebung der Kanten des Fotolackes (Proximity-Eﬀekte [249]).
Bei der Verwendung des Positivlackprozesses führt dies zu abgeﬂachten Kanten, bei der Ver-
wendung des Umkehrlackprozesses hingegen zu unterschnittenen Kanten des Fotolackes. Nur
bei unterschnittenen Kanten entstehen nach dem Aufbringen von Material Zwischenräume, in
denen der Entwickler angreifen kann. Ein reibungsloser Lift-oﬀ -Prozess ist daher nur durch
Anwendung des Umkehrlackprozesses garantiert.
G.2 Vorbereitende Arbeitsschritte
In den folgenden Abschnitten sind detailliert die vorbereitenden Arbeitsschritte beschrieben,
die sowohl bei der Strukturierung der Schichten und Multilagen als auch beim Anbringen
der Kontakte Anwendung ﬁnden. Diese bestehen aus dem Reinigungsprozess, dem Aufbringen
des Fotolackes sowie der Entfernung der überhöhten Bereiche des Fotolacks an den Rändern
(Randentlackung) der Probe.
G.2.1 Reinigungsprozess
Die Reinigung der Schichten und Multilagen erfolgt mittels eines Ultraschallbades. Dazu wer-
den die Proben aufeinanderfolgend zweimal im Aceton- und einmal im Isopropanolbad bei
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mittlerer Stufe jeweils für die Dauer von drei Minuten gereinigt. Anschließend wird die Ober-
ﬂäche der Proben mit Stickstoﬀ getrocknet.
Zur Entfernung von Feuchtigkeit und zur Verbesserung der Haftfähigkeit der Oberﬂäche
werden die Proben auf einer Heizplatte für die Dauer von mindestens zehn Minuten bei einer
Temperatur von 120 ◦C erwärmt.
G.2.2 Aufbringen des Fotolackes
Das Aufbringen des Fotolackes erfolgt mithilfe einer Lackschleuder. Die Probe wird auf das
Futter der Lackschleuder gelegt und durch Unterdruck ﬁxiert. Die Aufbringung des Fotolackes
erfolgt manuell mittels einer Spritze. Mit einem am vorderen Ende der Spritze befestigten
Silikonschlauch wird der Fotolack aus dem Aufbewahrungsbehälter gesaugt. Nach Entfernung
der Luftblasen aus der Spritze wird die Probe in einem Zug mit Fotolack benetzt. Im Anschluss
an das Benetzen ist die Oberﬂäche der Probe komplett mit Fotolack bedeckt. Luftblasen dürfen
nicht vorhanden sein.
Im nächsten Schritt erfolgt das Aufschleudern des Fotolackes. Während der Rotation wir-
ken Zentrifugalkräfte auf den Fotolack. Dadurch ﬂießt dieser gleichmäßig zu den Rändern
der Probe hin ab. Die Dicke der Fotolackschicht verringert sich und Unebenheiten, die durch
das Aufbringen des Fotolackes entstanden sind, werden größtenteils ausgeglichen. Außerdem
verdampfen Anteile des Lösemittels. Insgesamt steigt die Viskosität und der Lackﬂuss kommt
zum Erliegen. Im Anschluss an das Aufschleudern erfolgt eine Temperung der Fotolackschicht.
Dadurch wird die Konzentration an Restlösemittel weiter verringert. Außerdem werden die
an der Oberﬂäche vorhandenen Unebenheiten weiter abgebaut (vgl. z. B. [318]).
Entstehung und Größe der Randwälle können durch den Schleuderprozess beeinﬂusst wer-
den (für Details vergleiche [250]). Zur Optimierung des Schleuderprozesses wurden verschie-
dene Futter zur Befestigung der Probe und verschiedene Schleuderprozeduren getestet. Die
Ausdehnung der Randwälle wurde mit dem Rasterkraftmikroskop kontrolliert.
Beste Ergebnisse wurden mit einer Umdrehungszahl von 4000 rpm bei einer Aufschleuder-
zeit von 30 s unter Verwendung von schnellen Rampen mit einer Anstiegsgeschwindigkeit von
1000 rpms erzielt. Die Temperung des Prebake-Prozesses wurde auf einer Heizplatte bei 90
◦C
für die Dauer von 3min durchgeführt.
G.2.3 Randentlackung
Der Prozess der Randentlackung dient der Entfernung von Lackanhäufungen an den Rändern
der Probe, die im Anschluss an das Aufbringen des Fotolackes zurückgeblieben sind. Die
Wälle an den Rändern verhindern ein planes Auﬂiegen der Maske und verschlechtern beim
Strukturierungsprozess das exakte Übertragen der Struktur. Die Entfernung der Randwälle
wird sowohl vor dem Prozess des Aufprägens eines Musters als auch vor dem Anbringen der
Kontakte durchgeführt. Dieser Prozess ist ein Positivlackprozess.
Belichten
Ausgangspunkt für den Prozess des Belichtens ist eine mit Fotolack versehene Probe. Als
Maske zur Randentlackung dient eine Glasscheibe, die abzüglich eines kleinen Bereichs des
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Randes der Probe mit einer Kupferschicht in der Größe der Probe beschichtet ist. Dadurch
wird nur der Rand der Probe belichtet und der übrige Bereich der Probe bleibt unbelichtet.
Die Belichtung der Proben erfolgt mit einem Belichter der Firma Karl Süss des Typs MJB
3 UV400. Der Prozess der Belichtung erfolgt mit einer konstanten Leistung von 325Watt für
eine Dauer von 45 s.
Entwickeln
Im Entwicklungsprozess erfolgt die Fertigstellung der Haftmaske für den Positivlackprozess.
Die belichteten Bereiche werden durch den Entwickler gelöst.
Die Probe wird zunächst 30 s in den Entwickler (MF-319 ) getaucht und anschließend
jeweils 5 s zur Spülung in drei Gefäßen, die mit destilliertem Wasser gefüllt sind, geschwenkt
und anschließend mit Stickstoﬀ getrocknet. Die Entwicklungszeit kann u. a. abhängig vom
Alter des Entwicklers und von den Umgebungsbedingungen variieren [318]. Im Anschluss
an den Entwicklungsprozess erfolgt eine Kontrolle der Haftmaske unter dem Mikroskop des
Maskaligners.
Durch die relativ lange Belichtungszeit wird der Rand der Probe überbelichtet. Dadurch ist
es möglich, im Entwicklungsprozess die dickere Fotolackschicht an den Rändern zu entfernen.
Gleichzeitig führt dies zu verschwommenen Fotolackkanten, die allerdings beim Prozess der
Randentlackung nur von geringer Bedeutung sind.
G.3 Aufprägung eines Musters
Die Aufprägung eines Musters erfolgt mit dem Positivlackprozess mit anschließender subtrak-
tiver Strukturierung durch physikalisches Ätzen Ausgangspunkt der nachfolgenden Schritte
ist eine belackte Probe, deren Lackanhäufungen an den Kanten entfernt wurden.
G.3.1 Fotolithograﬁsche Strukturierung
Die Reinigung und das Aufbringen des Fotolacks erfolgt nach dem weiter oben standardmäßig
beschriebenen Prozess. Die Belichtung erfolgt mit dem Belichter der Firma Karl Süss. Die
Probe wird im Modus der konstanten Intensität von 9 Skt. (∼= 300Watt) für die Dauer von
5 s durch die Maske hindurch belichtet.
Nach der Entwicklung der Probe bleibt die Haftmaske aus Fotolack zurück. Die Details
des Entwicklungsprozesses sind weiter oben detailliert beschrieben.
G.3.2 Physikalisches Ätzen
Die Entfernung des Materials in den Fenstern der Haftmaske erfolgt durch einen anisotro-
pen Trockenätzprozess. Anwendung ﬁndet die Technik des plasmagestützten Ar-Ion-Ätzens.
Details zum Plasmaätzen ﬁnden sich in [90,319].
Die Dauer des Ätzvorganges ist vom Material und von der Schichtdicke abhängig. Das
Ende des Ätzprozesses erfolgt, wenn das Schichtmaterial in den Bereichen der Fenster der Fo-
tolackhaftmaske komplett entfernt wurde. Die Kontrolle, ob dort das Substrat erreicht wurde,
erfolgt optisch oder mithilfe einer Massenspektrometermessung (vgl. Abb G.1).
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Abbildung G.1: Massenspektrometermessung während des Trockenätzvorgangs einer 500 nm dicken
La0,67Ca0,33MnO3-Schicht, die auf einem SrTiO3-Substrat aufgewachsen wurde. Der Verlauf der Ele-
mente Mn, Ti und Sr in der abgesaugten Luft ist dargestellt. Der Zeitpunkt, an dem das Schichtmaterial
in den Fenstern der Maske komplett entfernt wurde, ist am Anstieg des Vorkommens von Titan (Ti)
und Strontium (Sr) sowie am Abfall des Mangans (Mn) zu erkennen [294].
G.4 Anbringen der ohmschen Kontakte
Ausgangspunkt für das Anbringen der ohmschen Kontakte ist eine mit Fotolack versehene
Probe, deren Lackanhäufungen an den Rändern bereits entfernt wurden. Gegebenenfalls wurde
der Probe im Positivlackprozess ein Muster aufgeprägt. Das Anbringen der Kontakte erfolgt
mit dem fotolithograﬁschen Umkehrlackprozess, gefolgt von der additiven Strukturierung des
Aufwachsens der Kontakte.
G.4.1 Fotolithograﬁsche Strukturierung
Als fotolithograﬁsche Technik ﬁndet der Umkehrlackprozess Verwendung.
Belichten
Im ersten Belichtungsschritt erfolgt die Belichtung durch die Maske mit einem Belichter der
Firma Karl Süss bei konstanter Intensität (7− 9 Skt) mit einer Dauer von 3− 5 s.1
Tempern
Die Probe wird für die Dauer von 1min bei einer Temperatur von 110 ◦C auf einer Heizplatte
getempert. Dadurch erfolgt in den durch die Maske bestrahlten Gebieten ein thermischer
Abbau der Löslichkeit.
1Die Belichtungszeit ist abhängig von Material und Schichtdicke und muss gegebenenfalls vor Beginn der
Strukturierung an einer Testschicht überprüft werden.
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Flutbelichten
Zur Erhöhung der Löslichkeit des Fotolackes in den bisher unbelichteten Bereichen wird die
gesamte Oberﬂäche der Probe für die Dauer von 30 s ﬂutbelichtet.
Entwickeln
Im Entwicklungsprozess erfolgt die Fertigstellung der Haftmaske für den Umkehrlackprozess.
Die durch die Maske belichteten Bereiche werden durch den Entwickler entfernt. Prozess und
Vorgehensweise beim Entwickeln sind mit dem weiter oben beschriebenen Verfahren identisch.
G.4.2 Physikalisches Ätzen
Zur Verbesserung der Haftfähigkeit der Oberﬂäche wird in den Fenstern der Fotolackhaft-
maske, in denen später die Kontakte aufgebracht werden, mit der Methode des plasmaun-
terstützten Ar-Ionen-Ätzens, in einem kurzen, ca. zehnminütigen Ätzvorgang etwas Material
abgetragen. Die exakte Dauer des Ätzvorgangs ist schichtdicken- und materialabhängig.
G.4.3 Aufwachsen der Kontakte
In diesem Prozessschritt werden die Kontaktmaterialien in den Fenstern der Fotolackhaft-
maske deponiert. Die Kontakte werden aufgesputtert. Zunächst wird eine wenige Nanometer
dicke Silberschicht als Haftvermittler aufgebracht. Anschließend werden ca. 100 nm Gold auf-
gewachsen.
G.4.4 Lift-oﬀ -Prozess
Der Lift-oﬀ -Prozess dient der Ablösung des Fotolackes. Die Proben werden dafür in ein Ultra-
schallbad aus Aceton gelegt. Das Aceton greift den schlüssig auf die Schicht aufgewachsenen
Fotolack in den Zwischenräumen an und löst diesen ab. Auf der Probe verbleiben die schlüssig
aufgewachsenen Kontakte.
G.5 Hinweis
Der oben beschriebene Prozess ist erprobt und funktioniert mit den im Reinraum des In-
stituts für Elektrische Messtechnik und Grundlagen der Elektrotechnik vorhandenen Geräten
und Materialien sowie den aufgewachsenen Schichten. Der Prozess ist von vielen verschie-
denen Faktoren, wie der Lampe des Belichters, dem verwendeten Fotolack, dem Alter des
Entwicklers, der Luftfeuchtigkeit im Reinraum, dem Reﬂexions- und Absorptionsverhalten
des Schichtmaterials, usw. abhängig. Die Prozessparameter müssen regelmäßig kontrolliert
und gegebenenfalls angepasst werden.2 Hinweise für die Anpassung bzw. Einrichtung eines
Strukturierungsprozesses ﬁnden sich in [250].
2Ein Teil der Schichten wurde in einem anderem Reinraum mit einem anderen Belichter strukturiert. Die
Prozessparameter weichen daher von den weiter oben angegebenen zum Teil ab.
Anhang H
Methoden der Charakterisierung
In den nachfolgenden Abschnitten sind Hinweise zur Durchführung von Messungen mit dem
Rasterkraftmikroskop (AFM), dem Rasterelektronenmikroskop (REM) und dem Röntgendif-
fraktometer (XRD) aufgeführt.
H.1 AFM
Hinweise zur Bedienung des Rasterkraftmikroskopes:
• Voraussetzung für die Aufnahme von qualitativ hochwertigen AFM-Bildern in hoher
Auﬂösung ist eine saubere Probenoberﬂäche. Der Cantilever rastert die Oberﬂäche ab.
Die maximale Auﬂösung wird durch die größte gemessene Erhöhung bestimmt. Sind
auf der Oberﬂäche Partikel (wie Staub) in der Höhe um 1m vorhanden, ist es nicht
möglich, Unebenheiten auf der eigentlichen Oberﬂäche im Nanometerbereich aufzulösen.
Auch kann der Cantilever, falls dieser auf sporadisch auftretende Unebenheiten triﬀt,
zerstört werden. Eine gebrochene bzw. verunreinigte Spitze ist in den Messungen an sich
wiederholenden Strukturen zu erkennen.
• Vor Beginn der Messung ist eine Nivellierung der Probe zwingend erforderlich. Je besser
die Ausrichtung der Probe, desto besser ist das spätere Messergebnis. Abweichungen von
der horizontalen Ausrichtung können zwar über Korrekturrechnungen korrigiert werden,
insgesamt verschlechtert sich aber dadurch die Qualität der Aufnahme.
• Grundsätzlich sind AC-1 und DC-Messungen möglich. Im Rahmen dieser Arbeit wur-
den hauptsächlich Messungen mit AC-Cantilevern durchgeführt. Diese sind bei gleicher
Qualität der Aufnahmen vom Aufwand und von den Kosten her wesentlich günstiger.
DC-Messungen sind nur bei Spezialanwendungen, wie z. B. der Durchführung von Mes-
sungen in Flüssigkeiten, zu empfehlen.
• Während der Messung ist auf eine ausreichende Rastergeschwindigkeit zu achten. Bei
einer Aufnahmedauer von größer als 1−2min ist die Entstehung von Artefakten, bedingt
durch ein Driften der Parameter, wahrscheinlich.
1alternating current
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• Bei glatter Oberﬂäche erhöht sich die Messgenauigkeit mit jeder Aufnahme. Daher ist
es ratsam, für optimale Ergebnisse mehrere Bilder desselben Bereichs hintereinander
aufzunehmen. Weisen zwei aufeinanderfolgende Messungen dieselbe Auﬂösung auf, ist
das Optimum erreicht.
• Für Messungen von Oberﬂächen mit einer Höhendiﬀerenz von weniger als 1 nm muss
die Funktion der z-Linearisierung ausgeschaltet werden. Dadurch verringert sich das
Rauschen in der Aufnahme. Ist die Funktion der z-Linearisierung abgewählt, werden
die Angaben der Höhen in den Bildern um einen Faktor verfälscht. Die Höhenanga-
ben müssen um den Faktor zwei korrigiert werden. Gegebenenfalls ist eine separate
Kalibrierung der Höhe möglich. In letzterem Fall entfällt der Korrekturfaktor.
• Es kann sinnvoll sein, im Messprogramm einen Oﬀset von der ermittelten Resonanzfre-
quenz für die AC-Messung einzustellen. Dies führt teilweise zu besseren Ergebnissen.
• Es gibt verschiedene Hersteller von Cantilevern. Die in dieser Arbeit eingesetzten Can-
tilever haben die Bezeichnung Pointprobe bzw. Arrow. Die Untersuchungen haben ge-
zeigt, dass das Schwingverhalten der Arrow-Cantilever geeigneter für die Durchführung
von AFM-Aufnahmen ist, dafür aber die Spitzen der Pointprobe-Cantilever wesentlich
schärfer sind. Daher empﬁehlt sich für die Aufnahme grober Strukturen im Bereich von
mehreren 10 nm der Einsatz von Arrow-Cantilvern, für die Aufnahme von Strukturen
mit Höhen geringer als 1 nm ist hingegen die Verwendung der Pointprobe-Cantilever
zwingend erforderlich. Für Details vergleiche [320].
• Bei ungleichmäßig gewachsenen Schichten sind Aufnahmen an verschiedenen Stellen der
Oberﬂäche notwendig. Eine automatische Aufnahme ist über die Programmierung von
Skripten möglich.
H.2 REM
Hinweise zur Bedienung des Rasterelektronenmikroskops:
• Das REM verfügt über kein aktives System zur Schwingungsdämpfung. Die Dämpfung
erfolgt passiv mittels Luftpolstern. Daher ist vor Beginn der Untersuchungen eine Kon-
trolle der Funktionsfähigkeit der Dämpfer erforderlich. Gegebenenfalls muss die Luft der
Dämpfer manuell nachgefüllt werden.
• Die Erfahrung zeigten, dass zum Aufkleben der Proben auf den Probenhaltern eine
Befestigung mit Leitsilber gegenüber der Befestigung mit Kohlepads zu bevorzugen ist.
Die Befestigung über die Kohlepads ist in vielen Fällen nicht ausreichend und kann zum
Auftreten von Bewegungsartefakten in den Bildern führen.
• Es ist zu empfehlen, bei jeder Messkampagne eine Standard-Goldprobe in den Proben-
halter einzubauen und für grundsätzliche Einstellungen (u. a. Beschleunigungsspannung
und Detektoreinstellung) sowie die Korrektur des Astigmatismus einzusetzen.
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• Bei der Mittelung der Informationen zur Bildaufnahme ist auf eine geeignete Anzahl zu
achten. Durch eine zu hohe Anzahl an Mittelungen können in den Aufnahmen, bedingt
durch ein Driften der Parameter, Artefakte entstehen.
• Das Rasterelektronenmikroskop ist nicht mit einem EDX-(energy dispersive X-ray-)De-
tektor ausgestattet. Für die Bestimmung der Materialzusammensetzung musste daher
auf das REM vom Institut für Werkstoﬀe der Technischen Universität Braunschweig
ausgewichen werden.2
H.3 XRD
Hinweise zur Bedienung des Röntgendiﬀraktometers:
• Strom und Spannung an der Anode können maximal auf Werte von I = 40mA und
U = 45 kV eingestellt werden. Bei diesen Werten erhält man die maximale Intensität
für die Röntgenreﬂexe. Bei der Einstellung ist darauf zu achten, dass die Intensität des
am stärksten ausgeprägten Reﬂexes den Detektor nicht schädigt. Als Richtwert für eine
geeignete Einstellung gilt ein Wert von 100.000 cps.
• Die Befestigung der Probe erfolgt auf dem Probenhalter. Je nach Messaufgabe stehen
verschiedene Halter zur Verfügung. Der Halter darf keine intensitätsstarken Reﬂexe im
Winkelbereich der Messung aufweisen. Andernfalls muss mittels einer Kalibriermessung
das Diﬀraktogramm des Halters aufgenommen und von der eigentlichen Messung sub-
trahiert werden. Wird die Probe mittels eines Klebstoﬀs auf dem Halter befestigt, darf
dieser ebenfalls keine Reﬂexe im interessierenden Winkelbereich aufweisen. Am besten
geeignet ist amorphes Material. Für die Diﬀraktometriemessungen wird als Klebstoﬀ
Fixogum eingesetzt. Es existieren auch geeignete Sorten an Tesaﬁlm. Im Zweifel muss
dies durch eine separate Messung veriﬁziert werden.
2Die Bedienung des Gerätes erfolgte durch Peter Pfeiﬀer am Institut für Werkstoﬀe der Technischen Uni-
versität Braunschweig.
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